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 A completa caracterização de novos fenômenos físicos e químicos em sistemas com 
dimensões nanométricas requer conhecimento detalhado: a) do arranjo atômico; b) de como 
os diferentes elementos químicos dos materiais se redistribuem nas interfaces/superfícies 
(rugosidade, interdifusão, etc.); e finalmente c) como os dois primeiros fatores modificam 
as propriedades eletrônicas do sistema. 
 Neste contexto, o desenvolvimento de novas ferramentas com capacidades 
específicas e bem adaptadas à análise de nanossistemas é imprescindível; assim técnicas de 
caracterização e visualização com resolução espacial nanométrica devem ser consideradas 
uma simples necessidade rotineira. 
 No trabalho de mestrado que apresentamos buscamos implementar técnicas que 
permitam caracterizar sistemas com resolução espacial atômica. Neste sentido, 
implementamos um método de análise quantitativa de imagens de microscopia eletrônica 
de transmissão de alta resolução, que permite uma medida objetiva de variações da 
composição química. Esta medida é feita com base nas variações da distribuição de 
intensidades em uma imagem e fornece um mapa da composição química na imagem. 
 Este procedimento de interpretação quantitativa foi aplicado ao estudo da 
morfologia de interfaces de poços quânticos de InGaP/GaAs crescidos por CBE (Chemical 
Beam Epitaxy). Estimamos que o limite de detecção de variações de composição química 
para este sistema seja 15%. Nesta análise, medimos parâmetros estruturais microscópicos 
que permitem a comparação da morfologia de diferentes poços. Com isso, concluímos que 
a interface InGaP/GaAs é mais rugosa que a GaAs/InGaP. Além disso, através da 
caracterização de poços quânticos com diferentes camadas interfaciais, concluímos que a 
adição de GaP na interface InGaP/GaAs reduz a rugosidade. 
 Os resultados de rugosidade foram comparados com medidas de fotoluminescência 
a 6K buscando estabelecer uma correlação direta entre a qualidade da interface e a largura 
de linha de emissão do poço quântico.  Esta correlação não foi estabelecida. Mostramos que 
modelos estruturais simples são ineficazes e que modelos mais elaborados são necessários 







 The complete characterization of new physical and chemical phenomena  in systems 
of nanometric scale requires the detailed knowledge of: a) atomic structure; b) how 
chemical composition distribution is redefined by interfaces and surfaces (rougheness, 
interdiffusion, etc.); and c) how are the electronic properties of the system influenced by 
those two factors. 
 In this sense, the development of new tools with specific capabilities and well 
adapted to the analysis of nanosystems is essential. Therefore, characterization and imaging 
techniques with nanometric spatial resolution must be considered routine necessities. 
 In this graduate work we present, we sought to implement techniques which allow 
the characterization of small systems with atomic spatial resolution. In this sense, we 
implemented a method for the qualitative analysis of high resolutions transmission electron 
microscopy images, which makes possible the objective measurement of chemical 
composition changes. This measurement is based on changes of the distribution of 
intensities of an image and results in a map of the chemical composition of the image. 
 This procedure for the quantitative interpretation was used in the study of the 
morphology of the interfaces of InGaP/GaAs quantum wells (QW) grown by Chemical 
Beam Epitaxy (CBE). We estimate that our detection limit for chemical variations in this 
system is 15 %. In this analysis, we measured microscopic structural parameters which 
allow the comparison of the morphology of different QW. With this data, we concluded 
that the InGaP/GaAs interface is rougher that the GaAs/InGaP one. Moreover, through the 
characterization of QWs with different interfacial layers we concluded that the addition of a 
thin GaP layer reduces roughness. 
 Morphologial results were compared with 6 K photoluminescence experiments, 
seeking to establish a direct correlation between interface quality and quantum well 
emission line width. This correlation was not established. We showed that simple structural 
models are inefficient and that more elaborated models are need for the quantitative 
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A exploração e caracterização de fenômenos em materiais com dimensões 
nanométricas é uma das linhas de pesquisa mais promissoras para o desenvolvimento de 
novas tecnologias. Nesta escala, a natureza quântica da matéria se manifesta claramente e 
os efeitos de superfícies e interfaces se tornam importantes. O entendimento detalhado dos 
mecanismos que regem estes efeitos levará a viabilização da aplicação destes nanossitemas 
em problemas tecnológicos. 
Mesmo com o enorme potencial, o avanço nesta área é lento, principalmente devido 
à variedade de dificuldades envolvidas no trabalho com tais sistemas. A síntese controlada, 
a caracterização e a manipulação de objetos em sistemas nanométricos representam 
inúmeros desafios básicos e técnicos ainda não resolvidos. Na realidade, sistemas 
nanométricos estão na fronteira entre os átomos e os sólidos, onde não é possível, na 
maioria das vezes, aplicar as metodologias ou técnicas físicas e químicas convencionais. 
Neste contexto, o desenvolvimento de novas ferramentas com capacidades específicas e 
bem adaptadas para nanossistemas é imprescindível; assim técnicas de caracterização e 
visualização com resolução espacial nanométrica devem ser consideradas uma simples 
necessidade rotineira.  
As novas propriedades químicas e físicas de nanossistemas são resultado do 
confinamento que modifica a densidade de estados e da alta relação superfície/volume. A 
completa caracterização de sistemas nanométricos requer conhecimento detalhado: a) do 
arranjo atômico; b) de como os diferentes elementos químicos dos materiais se redistribuem 
nas interfaces/superfícies (rugosidade, interdifusão, etc.); e finalmente c) como os dois 
primeiros fatores modificam as propriedades eletrônicas do sistema. Um claro exemplo das 
novas perguntas que devemos poder responder é qual é a influência da posição (distância a 
interface, etc.) de elementos dopantes na resposta de um sistema na escala nanométrica 
[1.1], ou como a alta razão superfície/volume pode alterar a distribuição deles no sistema. 
Recentemente foi claramente observado que a dopagem de nanopartículas é muito 
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dependente da facetas cristalinas expostas [1.2], e que as nanopartículas tendem a expulsar 
os dopantes [1.3]. 
Neste sentido, realizamos um trabalho de mestrado buscando implementar técnicas 
que permitam a caracterização de sistemas com resolução subnanométrica ou mesmo 
atômica. A microscopia eletrônica de transmissão de alta resolução (HRTEM) é uma 
técnica particularmente bem adaptada ao estudo de nanossistemas. Primeiramente, esta 
técnica oferece imagens com resolução atômica; uma segunda vantagem é a capacidade de 
obter informação de objetos enterrados, como interfaces. Em geral, imagens de HRTEM 
são analisadas qualitativamente, sendo inspecionadas visualmente. 
Nosso objetivo foi a implementação e teste de um método de quantificação para 
imagens de HRTEM. Este procedimento quantitativo visa obter informação da variação da 
composição química em sistemas nanométricos a partir de imagens de alta resolução. 
Como teste do método e demonstração de aplicação, analisamos a rugosidade das 
interfaces de poços quânticos de InGaP/GaAs. Em geral, a rugosidade nestas interfaces é 
estuda por técnicas macroscópicas, como fotoluminescência e refletividade de raios-x, ou 
por HRTEM qualitativa. Neste sentido, determinamos parâmetros estruturais microscópicos 
e quantitativos para caracterizar a rugosidade nas interfaces. Com isso, fomos capazes de 
distinguir e comparar interfaces de poços crescidos com diferentes características. 
No Capítulo 2 introduziremos a técnica de microscopia eletrônica de transmissão 
(TEM) e as dificuldades da análise quantitativa do contraste em imagens de HRTEM. No 
Capítulo 3 descreveremos o método, as dificuldades de implementação e os testes de 
viabilidade de aplicação através de simulações de imagens. No Capítulo 4 apresentaremos a 
aplicação do procedimento de quantificação a imagens de poços quânticos de InGaP/GaAs. 
No Capítulo 5 discutiremos os resultados obtidos para a quantificação da rugosidade nestes 
poços e as perspectivas de aplicação do método a outros sistemas. Finalmente no Capítulo 6 
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Técnicas com resolução atômica: Microscopia de 
Transmissão de Alta Resolução 
 
 
2.1.  Introdução 
 
Como descrito no capítulo 1, a síntese, a caracterização e a manipulação de sistemas 
com dimensões nanométricas são desafios a serem vencidos para que as propriedades de 
materiais nesta escala sejam aproveitadas. Então, um avanço importante será o 
desenvolvimento de técnicas que permitam medidas quantitativas com resolução espacial 
subnanométrica ou mesmo atômica.  
 Existem duas classes de microscopias que permitem acesso à informação com este 
tipo de resolução espacial: as de ponta (STM, Scanning Tunneling Microscopy e AFM, 
Atomic Force Microscopy) e as eletrônicas (de varredura, SEM, Scanning Electron 
Microscopy e de transmissão, TEM, Transmission Electron Microscopy).  
 As técnicas da primeira classe utilizam uma ponta de prova fina (décimos a 
centenas de nanômetros) para varrer uma superfície e gravar um mapa bidimensional de 
uma grandeza. Por exemplo, aplicando um potencial a uma ponta condutora fina e 
aproximando-a de uma superfície é possível medir a corrente de tunelamento (STM), [2.1]; 
ou com uma ponta magnética pode-se medir a magnetização local de um material (MFM, 
Magnetic Force Microscopy, um tipo de AFM), [2.2].  
 Em SEM, um feixe fino de elétrons (menor que 1 nm) é varrido sobre o material 
estudado. Este feixe induz a emissão de vários tipos de sinais (elétrons retroespalhados, 
elétrons secundários e raios-X), os quais são usados para obtenção de diferentes 
informações. A aquisição de dados com resolução subnanométrica com esta técnica é 
recente. Como as microscopias de pontas de prova, SEM fornece um mapa bidimensional 
da amostra. 
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Estas técnicas são úteis para medidas de superfície uma vez que fornecem 
informação de uma camada fina que a contém. Tal característica é um benefício para 
estudos da física de superfícies, porém, é um limite fundamental ao estudo de 
peculiaridades e objetos enterrados, como interfaces, em diversos sistemas: nanofios [2.3] e 
nanopartículas core-shell (núcleos e cascas são compostos de diferentes materiais) [2.4], 
multicamadas (poços quânticos) [2.5], anéis quânticos (anéis nanométricos embebidos em 
matrizes) [2.6] e pontos quânticos [2.7]. 
Por sua vez, na microscopia eletrônica de transmissão, uma onda eletrônica plana é 
transmitida através de um filme fino (que é a amostra). A interação elétron matéria permite 
(Seção 2.3), dadas as condições corretas, a formação de imagens com resolução atômica. A 
necessidade de um filme fino é um empecilho à obtenção de amostras de qualidade, porém 
é o que torna TEM a técnica ideal para analisar pequenos objetos enterrados (interfaces, 
pontos quânticos, etc). 
Técnicas de microscopia eletrônica de transmissão em varredura (STEM, Scanning 
Transmission Electron Microscopy), [2.8] também permitem a obtenção de dados com 
resolução atômica. Nestas, uma sonda eletrônica fina, ~1 Å, é transmitida através de um 
filme fino (~10 nm). Os efeitos da transmissão eletrônica geram sinais com informação da 
estrutura cristalina, da composição química e da estrutura eletrônica do material. 
No trabalho desenvolvido na tese de mestrado, estudamos métodos que viabilizam 
medidas quantitativas com resolução atômica em sistemas pequenos usando microscopia 
eletrônica de transmissão (TEM). 
Neste capítulo, apresentaremos conceitos básicos da microscopia eletrônica de 
transmissão convencional (CTEM – Conventional Transmission Electron Microscopy, 
Seção 2.2). Seguiremos discutindo a formação de imagens de resolução atômica (HRTEM 
– High Resolution Transmission Electron Microscopy, Seção 2.3) e as dificuldades de 
interpretação e quantificação da técnica. Concluiremos tratando sobre uma das tendências 
atuais, a microscopia eletrônica de transmissão de alta resolução quantitativa (QHRTEM – 
Quantitative High Resolution Transmission Electron Microscopy, Seção 2.4). Os pontos 
serão discutidos sucintamente para a compreensão dos capítulos seguintes. Maiores 
detalhes podem ser encontrados em [2.9-13] 
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2.2.  Microscopia Eletrônica de Transmissão Convencional 
 
O nascimento das idéias sobre dualidade onda-partícula e o subseqüente modelo de 
de Broglie [2.14], o qual associa a uma partícula um comprimento de onda  proporcional a 
sua energia cinética, fomentou uma pergunta que hoje seria evidente: será possível formar 
imagens com resolução suficiente para determinar espaçamentos atômicos através de óptica 
eletrônica, copiando a óptica convencional? 
A resposta começou a ser apresentada por Ruska e Knoll, [2.15], em um artigo 
relatando a operação de um microscópio de transmissão eletrônico. Um ano mais tarde, 
Ruska apresentou um microscópio eletrônico com resolução melhor do que o limite físico 
da microscopia óptica convencional. Desde então, houve inúmeros avanços na técnica, o 
que culminou nos limites sub-ângstron de resolução para os microscópios de última 
geração, [2.16, 17]. 
Um microscópio eletrônico de transmissão típico tem algumas partes fundamentais: 
canhão de elétrons, lentes condensadoras, lente objetiva, conjunto de lentes 
intermédiárias/projeção, aberturas e um sistema de detecção (Figura 2.1). Esse conjunto é 
usado como um sistema de projeção: uma onda plana de elétrons (não trataremos de 
técnicas com feixe convergente) é transmitida por uma amostra fina. Da onda resultante da 
transmissão (onda de saída) é formada uma imagem. Assim, a informação que teremos 
dependerá dos detalhes da interação de elétrons com a matéria. Na faixa típica de voltagens 
de aceleração dos elétrons (100kV-400kV) a seção de choque total inelástica é menor que a 
seção de choque total elástica, [2.10]. Por isso, não trataremos o espalhamento inelástico 








Figura 2.1: Diagrama de um microscópio eletrônico de Transmissão.  
 
Para amostras cristalinas, o espalhamento elástico resulta na difração de elétrons. As 
direções dos feixes difratados são determinadas de forma análoga a da difração de raios-X. 
Devemos notar que a geometria da amostra (tipicamente uma cunha fina) implica em 
pontos da rede recíproca estendidos, como pequenos tarugos (relrods), [2.10]. Assim, 
planos próximos da condição de Bragg também serão excitados, fenômeno não observado 
em difração de raios-X. As peculiaridades da difração no cristal é o que cria o contraste nas 
imagens de TEM.  
A CTEM envolve estudos da cristalografia (difração) e do contraste de imagens de 
materiais. Neste momento, é importante ressaltar que a possibilidade de obtermos imagens 
relacionadas com as condições de difração é uma das grandes vantagens das técnicas de 
TEM. As imagens (e o contraste) de CTEM são formadas a partir de um ou vários feixes 
difratados (uma abertura no plano focal da lente objetiva, Figura 2.1, permite a seleção de 
feixes). 
Um exemplo do tipo de imagens possíveis em CTEM são os experimentos na 
condição de dois feixes (Two Beam Condition), nos quais a amostra é inclinada em tal 
posição que somente dois feixes são excitados, o difratado na direção [000] (transmitido) e 
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um outro feixe difratado. O modelo de Howie e Whelan, [2.9, 11], permite entender as 
imagens formadas para estas condições.  
Este modelo é importante porque introduz duas idéias: a interação entre os feixes 
(troca de elétrons) em função da espessura, o que resulta em oscilações periódicas da 
intensidade dos feixes, e a existência de uma distância característica que fornece o período 
destas oscilações (distância de extinção).  Uma imagem formada com um destes feixes 
(experimentalmente, a abertura no plano focal é usada para selecionar o feixe) apresenta o 
contraste devido a essas variações de intensidade. Na Figura 2.2 é mostrada uma imagem 
formada com o feixe difratado (220) em um cristal de GaAs observado na direção [001]. Os 




Figura 2.2: Bandas de espessura em um cristal de GaAs observado na direção [100]. A 
imagem foi formada com o feixe (220). A espessura cresce de cima para baixo. O 
espaçamento dos máximos (~200nm) é coerente com a distância de extinção esperada 
para esta direção. 
 
Outros efeitos podem ser entendidos a partir deste modelo, como contraste de 
defeitos, cujas descrições são encontradas em [2.9-13].  
A resolução em experimentos de CTEM (acima de alguns nanômetros) é limitada 
pela formação de imagens com poucos feixes. 
  




2.3.  Microscopia Eletrônica de Transmissão Alta Resolução 
 
A microscopia eletrônica de transmissão era restrita a formação de imagens com 
poucos feixes (CTEM) devido a limitações da lente objetiva: como explicaremos no que 
segue, o efeito da aberração esférica (desta lente) é alterar a fase de cada feixe. Assim, a 
formação de imagens da interferência de muitos feixes (o que fornece imagens com 
resolução atômica) só foi possível após a viabilização de lentes objetivas de melhor 
qualidade. 
Em um microscópio com uma boa lente, uma imagem de alta resolução é obtida 
orientando a amostra em um eixo de zona (muitos feixes difratados). Como sabemos do 
modelo de Howie e Whelan, os feixes interagem ao longo da propagação através da 
amostra. Desta forma, a interpretação do contraste em imagens de muitos feixes (HRTEM) 
envolve o entendimento dessa interação na amostra, ou seja, precisamos compreender como 
elétrons se propagam na matéria. 
A propagação de elétrons dentro de um material com estrutura atômica periódica é 
descrita pelo modelo de Bloch. Este modelo, válido para um cristal infinito, é útil para 
compreender a física deste fenômeno. Um modelo para interações em cristais finitos 
(método multislice) será descrito no final desta Seção. Neste, são procuradas funções de 
onda eletrônicas que satisfaçam o teorema de Bloch [2.12]. As soluções obtidas são ondas 
periódicas, ),()( rkb j r
r
, que podem ser expandidas em série de Fourier nas periodicidades do 
potencial cristalino, )(rV r , representadas pelos vetores do espaço recíproco gr : 
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 é o vetor de propagação do feixe incidente, )( jgC r  os coeficientes da série de 
Fourier da função de onda e gU r os coeficientes da série de Fourier do potencial cristalino. 
 Usando estas expansões e a equação de Schrödinger, mostramos que os coeficientes 
)( j
gC r  satisfazem um sistema de equações acopladas 
 
                                  









rrr ,                           (2.3) 
 
sendo que h/)]/1(2)2/1(2[ 2/1000 EEmVEEmEK +++=  é o vetor de onda eletrônico  
dentro do cristal ( 0E  é a energia de repouso do elétron e 0V  é o primeiro termo da 
expansão do potencial cristalino).  A equação (2.3) mostra que a evolução do coeficiente 
)( j
gC r  depende de todos os outros )( j hgC rr− . 
 A solução da transmissão é conhecer as intensidades gI r  em cada direção de 
difração na face de saída do cristal. Para isso, precisamos determinar os coeficientes )( jgC r . 
O conjunto de equações (2.3) pode ser escrito como uma equação matricial: 
 























































































.                       (2.4) 
 
Os elementos de matriz ijA  dependem dos coeficientes do potencial, do comprimento de 
onda do elétron e da relação de orientação entre o feixe e o cristal, [2.10]. Conhecendo o 
potencial cristalino é possível calcular os )( jgC r  numericamente. A função de onda eletrônica 
será a superposição de todas as ondas de Bloch, pesadas por amplitudes de excitação )( jε  
que dependem das condições de contorno do problema 
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.                                          (2.5) 
 
 Interessa-nos conhecer a intensidade, *gggI rrr ψψ= , para cada feixe difratado, gk
rr
+0 .  
As amplitudes grψ são obtidas somando-se as componentes em g
r
 de todas as ondas, 
 
                        








⋅+= ∑ piεψ .                               (2.6) 
 
É importante notar que a diferença de fase entre os termos de cada amplitude, grψ , 
depende da distância de propagação, ou seja, a intensidade de cada feixe mudará com a 
espessura da amostra. Além disso, a soma das intensidades em todas as direções deve ser 
normalizada à intensidade do feixe incidente, para que haja conservação de carga. Isto 
resulta em um comportamento não linear das intensidades dos feixes, chamado difração 
dinâmica, [2.9,10].  
 As intensidades gI r  também dependem da estrutura cristalina, da composição 
química e da presença de defeitos através dos coeficientes do potencial interno e das 
condições de contorno. 
 Dado que conhecemos como os feixes são formados, voltamos-nos para o 
processo de formação de uma imagem a partir da onda de saída da amostra. Sabemos que a 
imagem de um ponto formada por uma lente depende da point spread function, )'( rrh rr − , 
sendo que esta função é determinada pelas aberrações da lente. A imagem de um objeto, 
)(rf r , extenso será sua convolução com a função )'( rrh rr − : 
 
        ∫ −= ')'()'()( rdrrhrfrd
rrrrr
.                                  (2.7) 
 
 Em microscopia eletrônica de alta resolução (HRTEM) analisamos, 
fundamentalmente, as periodicidades espaciais do cristal. Assim, é interessante analisar 
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como a função )'( rrh rr −  perturba a formação da imagem de cada periodicidade. A imagem 
)(rd r  pode ser escrita em série de Fourier, 
 




rrrr ]2exp[)()( pi ,                                     (2.8) 
 
em função das freqüências do cristal. Neste espaço, cada periodicidade da imagem com 
período d  é representada por um vetor  gr , cujo comprimento é d/1 . 
 Da equação (2.7) vemos que a transformada de )(rd r  é )()()( gFgHgD rrr = , sendo 
)(gH r  e )(gF r  a transformada de Fourier da point spread function, conhecida, em 
microscopia eletrônica, como função transferência de contraste (CTF, Contrast Transfer 
Function, por motivos que ficarão evidentes) e da função objeto. A CTF é uma função que 
define como cada freqüência será transmitida pela lente objetiva. Como descreveremos, ela 
é uma função oscilante limitada por uma envolvente, que define a freqüência máxima 
transmistida. Esta função de três fatores: aberturas físicas, flutuações de corrente e tensão e 
aberrações das lentes.  
 O primeiro fator limita fisicamente qual será o maior vetor que poderá ser 
transmitido pela lente objetiva. O segundo fator causa flutuações aleatórias nas fases dos 
elétrons devido a mudanças no comprimento de onda (oscilações da fonte de alta tensão) e 
a mudanças de foco da lente objetiva (flutuações na fonte de corrente das lentes), limitando 
também o maior vetor (equivalentemente, maior freqüência espacial ou menor 
periodicidade do cristal) que será transmitido. O produto destes dois fatores define a 
envolvente da função transferência de contraste, )(gH r . 
O terceiro termo introduz fases diferentes a cada feixe difratado dependendo das 
aberrações da lente objetiva. Algumas destas aberrações, como o astigmatismo da objetiva, 
podem ser minimizadas dependendo do cuidado e da competência do operador. Porém, a 
aberração esférica é intrínseca a um sistema de lentes magnéticas de simetria cilíndrica, 
[2.10]. 
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Uma lente com aberração esférica induz mudanças de fase dependentes do ângulo 
de entrada dos elétrons (ou vetor de difração) para raios paraxiais, )(grχ , [2.13]. Esta 
diferença de fase induzida influenciará a formação da imagem. Desta maneira temos que  
 




rrr λpiλpiχ +∆= ,                                     (2.9) 
 
sendo que sC  é o coeficiente de aberração esférica (0.7mm para o nosso microscópio), λ  o 
comprimento de onda eletrônico (1.97 pm para 300kV) e f∆ o foco da lente objetiva, 
definido com sinal negativo quando a lente objetiva esta configurada em underfocus, com a 
imagem detectada acima do plano imagem (Figura 2.3)  
 
 
Figura 2.3: Definição da condição de  underfocus: quando em underfocus a imagem do 
objeto (ponto) é formada abaixo do plano imagem (linha tracejada), como mostrado 
pelos raios cinzas.  
  
Esta fase extra é adicionada à fase de cada feixe. Este efeito é modelado pela 
multiplicação da transformada de Fourier da imagem (plano focal do microscópio) por 
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)](exp[ gi rχ− . Com isso, o terceiro fator de )(gH r  é esta exponencial. Portanto, a função 
final é esta exponencial multiplicada pela envolvente, definida pelos outros dois fatores, 
[2.9].  
Como mostramos na Figura (2.4a,b), dependendo do valor do foco, certas 
periodicidades terão seu contraste invertido, outras perderão intensidade, enquanto que 
algumas não serão transmitidas, ou seja, a imagem final não terá o contraste definido 
apenas pelos efeitos de difração do cristal, mas também pelo foco escolhido (os outros 
parâmetros são fixos em um sistema alinhado). Este fato, somado à complexidade da 
difração dinâmica (intensidade de cada feixe dependente da espessura, orientação, 
composição, etc.), dá origem às complicações na interpretação de imagens de HRTEM. 
 
 
Figura 2.4: a) e b) Função transferência de contraste (sem invólucro) para dois focos: 
45.5 nm e 55.5 nm. O eixo horizontal representa as freqüências espaciais (
d
1 ) Note que 
esta mudança de foco introduz dois zeros próximos a 4.0 nm-1.  
 
 Como já mencionado anteriormente, a função transferência de contraste tem 
uma envolvente definida pelas instabilidades do sistema óptico (correntes das lentes, tensão 
de aceleração) e pelo ângulo de convergência do feixe. Apresentamos na Figura (2.5) 
funções transferências de contraste (CTF) do nosso equipamento para diferentes focos, com 
o invólucro, calculadas usando o software comercial JEMS (Electron Microscopy Software, 
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Java Version), [2.19]. Este software é usado para simulações de imagens de microscopia 
eletrônica de transmissão. 
Nestas CTFs vemos que a freqüência máxima transferida depende do foco 
escolhido. Apresentando estas funções, tentamos deixar claro que o foco não é único em 
HRTEM como em microscopia óptica, mas um parâmetro livre à escolha do operador. Por 
exemplo, foco nulo (foco Gaussiano da lente, imagem adquirida no plano imagem) forma 
imagens com contraste mínimo. 2/1)(2.1 λsCf −=∆  é o foco de Scherzer, no qual o efeito 
da aberração esférica (segundo termo da equação (2.9)) é parcialmente compensado pela 
fase induzida pela diferença de caminho óptico (primeiro termo da equação (2.9)). Com 
isso, a largura da função transferência sem inversão de contraste e a freqüência espacial do 
primeiro zero ( 0g
r ) são maximizadas (Figura 2.5a), [2.9].  Desta forma, é possível escolher 
o foco para transferir preferencialmente uma freqüência espacial que nos interessa ou uma 
freqüência mais alta que 0g
r
 (informação de periodicidades menores que a resolução ponto 
a ponto do microscópio), ao custo da adição de zeros na CTF (Figura 2.5b). 
 
 
Figura 2.5: a) e b) Função transferência (com invólucro) em dois focos diferentes: 45nm 
e 55nm. A curva externa é a envolvente da CTF definida pelas flutuações nas fontes de 
tensão e corrente. O efeito destas envolventes é limitar a freqüência máxima que é 
transmitida pela lente objetiva. 
 
 Mudanças no foco implicam em alterações na CTF que, conseqüentemente, 
produzem diferentes padrões de contraste na imagem. Sendo assim, para a interpretação, 
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mesmo que qualitativa, de imagens de HRTEM é essencial algum conhecimento sobre as 
condições do experimento. Além disso, não devemos nos esquecer de que através da 
difração dinâmica a intensidade em cada periodicidade irá depender da espessura da região 
analisada.  
 
Figura 2.6: Imagem Simulada de HRTEM de cristais de InGaP com diferentes 
espessuras em 5 condições de foco. A espessura aumenta para cima entre 13.0 nm e 19.8 
nm em passos de 1.7 nm; o foco aumenta para a esquerda entre 45 nm e 85 nm em 
passos de 10 nm. Mudanças da imagem em função destes parâmetros são evidente. 
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Para ilustrarmos estes efeitos apresentamos na Figura (2.6) imagens simuladas 
usando o software JEMS, [2.19], para In0.49Ga0.51P (InGaP com ocupação média de In e Ga 
49% e 51% respectivamente) em diferentes focos e espessuras.  
Este software calcula, a partir de um cristal fornecido, a intensidade dos feixes na 
face da saída para diferentes espessuras usando o método multislice, [2.13]. Neste método, 
a função de onda transmitida é calculada considerando o cristal uma seqüência de camadas 
finas (Figura 2.7): a onda é transmitida através de uma camada e propagada até a seguinte, 
sucessivamente. A transmissão ( ),( yxq ) e a propagação ( ),( yxp ) são modeladas pelas 
equações 
 













= λ ;                                     (2.11) 
 
sendo z∆  a distância entre camadas, ),( yxϕ  o potencial projetado da camada fina 
(potencial projetado em um plano), σ  a constante de interação (depende da energia dos 
elétrons),  k  o módulo do vetor de onda dos elétrons e λ  o comprimento de onda destes. A 
cada camada a onda é convoluída (no software  que usamos esta operação é feita usando 
FFT, Fast Fourier Transform) com as funções ),( yxq  e ),( yxp . O resultado final é a 
função de onda de saída. Este método de cálculo é válido desde que as camadas escolhidas 
sejam finas o suficiente para serem consideradas objetos de fase (phase objects). A 
espessura limite é definida pelo potencial interno do cristal. 
 
  




Figura 2.7: Esquema do algoritmo multislice para simulações de imagens de HRTEM. 
Uma onda plana é espalhada e propagada ao longo de finas camadas, que simulam o 
efeito da difração em um cristal. Cada operação (convolução)  é realizada usando FFT. 
O passo final é incluir a contribuição do microscópio (CTF). 
 
 
A imagem de HRTEM é a convolução da onda de saída (já calculada) com a função 
transferência de constraste que depende de parâmetros do microscópio (aberrações, 
defocus, largura em energia do feixe, etc.) fornecidos ao programa.  
Aparentemente, poderíamos obter informação quantitativa deconvoluindo a 
contribuição do sistema óptico e dos efeitos da difração dinâmica. Contudo, há uma série de 
empecilhos a este caminho. Primeiramente, o foco e a espessura são parâmetros que 
podemos controlar experimentalmente até certo limite. Ainda assim, mesmo conhecendo a 
espessura não poderíamos simplesmente inverter o problema da difração dinâmica, já que 
este só tem solução numérica (e não conhecemos os coeficientes )( jgC r  da onda de saída, 
somente as intensidades )( jgI r ). Além disso, há a contribuição de outros fatores à formação 
da imagem que desconhecemos: erro na orientação da amostra em relação ao feixe, 
aberrações de ordens superiores não corrigidas (fases extras) e camadas de materiais 
amorfos na superfície da amostra, [2.10, 13]. 
 Por estes motivos a microscopia eletrônica de transmissão de alta resolução foi, até 
o início da década de 90, uma técnica essencialmente qualitativa. 
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2.4. Microscopia Eletrônica de Transmissão de Alta Resolução 
Quantitativa 
  
Além das dificuldades de interpretação, a limitação do volume de dados que podiam 
ser processados tornava difícil a implementação de métodos para análise e comparação de 
imagens de HRTEM.  
A crescente disponibilidade de capacidade e tempo computacional tornou possível o 
desenvolvimento de métodos para a interpretação quantitativa da distribuição de 
intensidades. Dessa forma, a escolha inteligente de um algoritmo permite extrair 
informação de grandezas das quais depende a distribuição de intensidades. Na literatura 
podem ser encontrados diversos métodos. 
Existem três grupos principais de algoritmos de quantificação: 1) de reconstrução da 
onda eletrônica de saída da amostra, 2) de medidas de mudanças do parâmetro de rede local 
e 3) de quantificação da distribuição de intensidades. 
No primeiro grupo, a idéia é reconstruir a função de onda eletrônica (que contém 
informação direta da amostra) sem a contribuição do sistema de formação de imagem 
(CTF). Como descrevemos na Seção 2.3 a imagem de HRTEM é uma convolução da onda 
eletrônica com a função transferência de contraste (CTF). Uma série de imagens com a 
variação de algum parâmetro do microscópio é um conjunto de amostragens da mesma 
função de onda. A base desta classe de métodos é extrair a onda de saída usando de um 
algoritmo variacional (como de máxima entropia) a partir de uma estimativa inicial 
inteligente e a série de imagens. Um exemplo é a reconstrução por série focal (Focal Series 
Reconstruction, [2.20]) no qual o parâmetro variável é o foco da lente objetiva. 
O resultado final deste processo é o acesso à informação da amostra, sem 
convolução com a CTF. Além disso, a aquisição de imagens em diferentes focos permite 
medidas de freqüências espaciais (Seção 2.3) mais altas, resultando em uma função de onda 
com resolução maior que a resolução ponto a ponto do microscópio. 
No segundo grupo, o parâmetro de rede local é quantificado (imagens de HRTEM 
contêm essa informação, Seção 2.3). Essa medida é feita usando diferentes algoritmos no 
espaço real ou no recíproco. Usando um modelo, como a lei de Vegard, é possível associar 
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mudanças de parâmetro de rede a variação de composição química, obtendo um mapa da 
composição com resolução subnanométrica. Exemplos destes métodos são: CELFA 
(Composition Evaluation by Lattice Fringe Analysis) [2.21] e análise da fase geométrica 
(GPA, Geometric Phase Analysis) [2.22]. É evidente que estes procedimentos não são 
aplicáveis para sistemas com parâmetro de rede casado ou cuja dependência do parâmetro 
de rede com a composição não seja simples. 
Finalmente, no terceiro grupo, são medidas as distribuições de intensidades em 
pequenas seções da imagem. A distribuição em cada região é resultado de todo o processo 
de interação do feixe com a amostra (difração dinâmica), formação da imagem (CTF) e 
interferência dos feixes. Como as duas últimas são constantes para toda a imagem 
(mudanças de aberrações no campo de visão são consideradas pequenas). Por isso, a análise 
de mudanças das distribuições fornece informação de alterações da difração dinâmica que 
inclui efeitos de composição, espessura, tensão e estrutura cristalina. 
Dois exemplos deste tipo de método são o Chemical Mapping [2.23] e, sua 
evolução, QUANTITEM [2.24], desenvolvidos por Ourmazd e colaboradores. O 
funcionamento detalhado do Chemical Mapping será apresentado no Capítulo 3, já que este 
procedimento foi escolhido para o tratamento das imagens desta tese. 
 O desenvolvimento destas técnicas permitiu a transformação da microscopia 
eletrônica de transmissão em uma ferramenta quantitativa. Com isso, modelos 
microscópicos da matéria podem ser testados (e criados) e o entendimento da estrutura da 
matéria aprimorado.  
 Nos próximos Capítulos descreveremos a implementação e aplicação do Chemical 
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Método de Quantificação de Imagens (HRTEM) de 
Resolução Atômica: Algoritmo e Testes 
 
 
3.1.  Introdução 
  
Como discutido no Capítulo 1, o estado da arte da microscopia eletrônica de 
transmissão é o desenvolvimento de técnicas que permitam medidas quantitativas para o 
estudo de materiais com resolução atômica (composição, espessura, rugosidade de 
interfaces, estruturas cristalina e eletrônica, etc.). Neste Capítulo descreveremos o método 
escolhido à quantificação e seus testes. Na Seção 3.2 descreveremos o algoritmo geral; na 
Seção 3.3 a implementação prática do programa; e na Seção 3.4 apresentaremos testes com 
imagens simuladas de HRTEM. 
 
3.2.  Algoritmo Geral 
 
 O algoritmo selecionado é baseado na proposta de Kisielowski e colaboradores [3.2] 
de métodos “caixas pretas” para medidas quantitativas de grandezas através da análise de 
uma imagem de HRTEM sem conhecimento prévio detalhado das condições de formação 
da imagem (aberrações do microscópio, foco, espessura da amostra). Idealmente, sem 
empecilhos de ruído, a resolução final é o menor espaçamento atômico observável.  
 Nesta classe de métodos, a imagem I(x, y), um arranjo bidimensional de pixels (x e 
y seus índices), é vista como função do potencial da amostra P (x, y) e das condições de 
formação da imagem, Si, 
 
)),,((),( iSyxPFyxI = .                                           (3.1) 
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 Efetivamente, esta visão da imagem como uma função de P (x, y) e Si é equivalente 
à discutida na Seção 2.3. A função de onda de saída, onde entram os efeitos da difração 
dinâmica, é relacionada com o potencial e a função transferência de contraste (CTF) com os 
parâmetros Si. 
O estudo de um conjunto de regiões com diferentes distribuições de contraste 
(diferentes potenciais projetados) nos fornecem informação sobre a função F(P(x, y), Si), já 
que as condições de Si são fixas. Dessa forma, comparando (como será descrito) muitas 
regiões de uma imagem é possível retirar informação quantitativa sobre mudanças de 
grandezas que alterem o potencial projetado (composição, tensão, espessura e estrutura 
cristalina). 
 Usualmente, medidas de microscopia de transmissão de alta resolução são 
qualitativas, sendo inspecionadas visualmente. Por exemplo, na Figura 3.1a mostramos uma 
imagem de HRTEM de um poço quântico de InGaP/GaAs/InGaP. Aparentemente, a 
interface superior é mais rugosa que a inferior; porém, quanto? Nosso intuito neste projeto 
foi implementar uma ferramenta (baseada nesta classe de métodos) para analisar estas 
imagens, forcendo parâmetros quantitativos da rugosidade em interfaces. 
Para alcançar este fim, escolhemos um método, chamado Chemical Mapping, 
proposto por Ourmazd e colaboradores [3.2]: através de uma seleção cuidadosa da 
orientação do cristal e dos intervalos de foco do microscópio e espessura da amostra é 
possível maximizar o contraste (variação de distribuição de intensidades) associado à 
mudança de composição química (Figura 3.1a); a quantificação deste contraste entre 
diferentes regiões fornecerá informação da composição. As escolhas de parâmetros são 
realizadas a partir de conhecimento prévio do material analisado e de simulações de 
imagens (utilizamos o método multi-slice do programa comercial JEMS, [3.3]).  
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Figura 3.1: a) Imagem de HRTEM de um poço quântico de InGaP (regiões superior e 
inferior) e GaAs (região central) crescido por CBE (Chemical Beam Epitaxy). Note que 
visualmente é possível afirmar que, qualitativamente, as duas interfaces têm 
características diferentes. Nosso objetivo foi quantificar esta diferença. b) Imagem 
magnificada de regiões de InGaP, GaAs e interface (de cima para baixo), que chamamos 
de celas. 
 
  O procedimento adotado de interpretação de imagens associa variações da 
distribuição de intensidades a mudanças de composição química medindo a diferença de 
intensidades entre diferentes regiões (pequenas seções N por M pixels da imagem que 
chamaremos celas, ver Figura 3.1b). A idéia é escolher referências de composições padrões 
(InGaP  e GaAs, por exemplo, Figura 3.1b superior e central), definir uma forma de medir a 
semelhança ou distância entre celas e associar este parâmetro de semelhança a mudanças de 
composição. Isto é, precisamos de um parâmetro para medir quantitativamente a diferença 
de distribuição de intensidades entre celas. Como tratamos as celas e associamos distâncias 
entre estas ficará claro quando a implementação prática for explicada.  
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Finalmente, com as distâncias calculadas construímos uma imagem, que chamamos 
de mapa químico, na qual os valores dos pixels de cada cela são iguais a sua distância 
medida. Na próxima Seção o funcionamento detalhado do programa, as dificuldades 
encontradas e suas soluções serão descritos. 
 
3.3.  Implementação Prática 
 
 O objetivo final do programa é a construção do mapa químico a partir do resultado 
da comparação de celas: as distâncias ou semelhanças medidas. Cada cela é uma matriz de 
N por M pixels, cujos valores são proporcionais ao número de elétrons detectados no 
experimento. Matrizes N por M podem ser vistas como vetores de um espaço de N*M 
dimensões (ver Figura 3.2). Um parâmetro natural para comparar vetores são os ângulos 
formados por eles. Assim, usaremos o produto escalar para determinar ângulos entre 
vetores e tomaremos estes ângulos como uma medida de distância ou semelhança entre as 
várias celas. No programa todas as celas são armazenadas como linhas de N*M posições de 
uma matriz. 
Na prática, a medida dos ângulos é feita da seguinte forma: 1) são escolhidos dois 
vetores (duas celas quaisquer ou médias que representem composições fixas) que definem 
um plano no espaço de N*M dimensões; 2) com o algoritmo Gram-Schmidt [3.4], 
construímos uma base ortonormal para este espaço de duas dimensões; 3) projetamos os 
vetores (normalizados) neste plano de referência; 4) calculamos os ângulos entre todas 








.                                             (3.3) 
  
  




Figura 3.2: À esquerda é mostrado um esquema de como uma matriz pode ser vista como 
um vetor. À direita, um diagrama exemplifica a comparação de celas: o vetor de uma 
cela genérica é projetado sobre um plano definido pelos vetores de referência; o ângulo 
entre esta projeção e uma das referências é o parâmetro de comparação. 
 
 Com os ângulos calculados construímos uma imagem (com as mesmas dimensões 
da imagem original), que chamamos de mapa químico. Neste mapa, os  pixels de cada cela 
têm os valores iguais ao seu ângulo, ou seja, temos uma imagem de ),( yxθ . O mapa pode 
ser usado para medir inúmeros parâmetros, dependendo do sistema estudado. 
Particularmente em nosso trabalho, o usaremos para determinar parâmetros quantitativos de 
interfaces (Capítulo 5). 
 Antes de prosseguirmos com os testes do método existe um ponto que deve ser 
discutido: comparamos diferentes regiões de uma imagem, porém como estas são 
escolhidas? Mais especificamente, como definimos os centros das celas? Seria incoerente 
compararmos uma cela centralizada na coluna atômica e outra em um buraco do cristal: o 
resultado seria grandes variações de distribuições de intensidades para celas idênticas. 
Mesmo desvios de um pixel contribuem ao ângulo medido 
Por este motivo, um primeiro passo importante é a localização de cada cela na 
imagem. Para um cristal perfeito a imagem é periódica. Uma opção, então, seria determinar 
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a periodicidade e escolher as celas respeitando esta freqüência. Porém, distorções da rede 
cristalina, aberrações no sistema de lentes e tamanho finito dos pixels do detector resultam 
em imagens levemente aperiódicas.  
 Resolvemos este problema determinando as posições usando uma convolução no 
espaço real normalizada, [3.5], cuja operação é descrita por 
 
[ ] [ ]






















.      (3.2) 
 
Os máximos desta função apontam onde as celas são repetidas. Estes máximos são 




Figura 3.3: a) Seção da convolução da imagem da Figura 3.1a. b) As posições 
localizadas marcadas na imagem por quadrados brancos.  Aparentemente, a repetição 
das celas é periódica, mas há desvios  de alguns pixels para grandes distâncias. 
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O resultado deste processo é exemplificado nas Figuras 3.3a e 3.3b. Note que a 
repetição das celas parece ser periódica. Porém, ao longo do campo de visão desvios de 
alguns pixels dessa periodicidade são detectados, os quais alterariam os resultados 
quantificados. 
Com a descrição do método de quantificação completa nos resta mostrar sua 
viabilidade ao nosso sistema de interesse (InGaP/GaAs). 
  
3.4. Teste com Simulações 
 
A interpretação de uma imagem usando o método escolhido não requer 
conhecimento detalhado das condições de formação da imagem. Contudo, antes do 
processamento de um grupo de dados é necessário estudar o comportamento do método 
para a amostra específica (estrutura cristalina, orientação, composição química). Para isso, 
simulamos imagens de alta resolução de cristais conhecidos e as processamos. A decisão 
sobre a viabilidade da aplicação do método tem base na distribuição dos vetores no espaço. 
Mais especificamente, checamos se é possível discriminar o que buscamos para aquele 
cristal e experimento. 
 Os vetores do espaço que definimos têm ângulos distintos devido a diferenças de 
distribuição de intensidade entre cada cela (na imagem). Mudança nesta distribuição é 
conseqüência de alterações do potencial projetado. Dessa forma, as projeções dos vetores 
derivados das celas no plano de referência se movimentam quando o potencial projetado é 
alterado, desenhando uma curva (Figura 3.4), ou seja, existe uma ligação entre mudanças 
no potencial projetado e a curva desenhada. Esta ligação é a função F(P(x, y), Si). Nas 
simulações checamos se as curvas descritas permitem discriminar, dentro de uma faixa de 
confiabilidade, uma variação de composição química. 
  




Figura 3.4: Distribuição das projeções dos vetores no plano de referência decorrente de 
mudanças de espessura, composição e ruído. A decisão sobre a viabilidade da aplicação 
do método é tomada considerando a capacidade de distinguir as composições de 
interesse. Isto é feito com simulações de imagens de HRTEM. 
 
  Como exemplo desta averiguação, descreveremos os testes para sistemas compostos 
por InGaP/GaAs, com o parâmetro de rede casado. O primeiro passo é simular uma 
imagem de HRTEM (Figura 3.5a). Como os cristais têm interfaces (não são infinitos) 
precisamos usar o método multislice, [3.3].  Os parâmetros do microscópio (JEOL3010) 
usado nas simulações foram: foco 60 nm, vibração 0.31 nm, drift 0.71 nm/s, voltagem de 
aceleração 300 kV, Cs 0.700 mm (coeficiente de aberração esférica), Cc 1.200 mm 
(coeficiente de aberação cromática), dispersão em energia do feixe 1.60 eV, dispersão do 
foco 6.4 nm e metade ângulo de convergência do feixe (half-convergence angle) 2 mrad. 
A entrada deste tipo de método de simulação são as posições de cada elemento no 
cristal. Estes dados (milhares de posições) são colocados em arquivos, tomando como base 
a estrutura da blenda de zinco (estrutura dos materiais estudados). O posicionamento no 
GaAs é simples, já que cada elemento ocupa uma posição na rede. No InGaP certo cuidado 
deve ser tomado, devido a distribuição aleatória de dois elementos (In e Ga) em um sítio. 
Resolvemos este problema usando um algoritmo que sorteia (número pseudo-aleatório) a 
posição de cada elemento, baseado na ocupação média de In e Ga.  
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As interfaces neste exemplo são abruptas (sem difusão) e planas (sem rugosidade). 
O cristal foi criado em forma de cunha, com espessura crescente de baixo para cima, entre 
9.32 nm e 11.30 nm (8 monocamadas), com variações de uma monocamada (0.283 nm), a 
fim de analisar a influência de efeitos de espessura.  
O efeito da variação da composição na imagem é percebido visualmente na Figura 
3.5a. Mudanças de contraste associadas ao aumento da espessura podem ser percebidas, 
porém com maior dificuldade.  No mapa químico, ),( yxθ , mostrado na Figura 3.5b, o 
resultado da alteração de InGaP para GaAs é evidente e os efeitos de variação de espessura 
podem ser vistos no InGaP. Como falamos, para confirmarmos a viabilidade do método 
devemos olhar o comportamento das projeções no plano. 
  
             
Figura 3.5: a) Imagem de HRTEM simulada de uma interface abrupta e plana de 
InGaP/GaAs com espessura variável de baixo para cima (9.32 nm à 11.30 nm). O método 
multislice foi usado. b) Mapa químico calculado. O efeito da composição pode ser visto 





Capítulo 3                  Método de Quantificação: Algoritmo e Testes 
 
 32 
           
Figura 3.6: a) Distribuição das projeções dos vetores em função da composição: InGaP 
(preto), GaAs (cinza claro) e interface (cinza escuro). b) Imagem de uma seção da 
interface mostrando que há duas celas que contêm informação da interface abrupta. c) e 
d) Distribuição de vetores em função da espessura para as regiões de InGaP e GaAs, 
respesctivamente. Note o comportamento similar das distribuições para as duas 
composições. 
  
Nas Figuras 3.6a,c,d gráficos das projeções em função da composição (a) e da 
espessura (c-d) demonstram nossa capacidade de discernir os dois materiais. Na Figura 3.6a 
nuvens de pontos associadas às duas composições puras (cinza claro à direita e preto à 
esquerda) e à interface (dois grupos intermediários, cinza escuros) são vistas. Isso mostra 
que a distinção entre os dois materiais pode ser feita.  
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As projeções de composição constante se distribuem ao longo de uma curva, 
formando duas nuvens, devido à inclusão de mudanças de espessura no cristal. Nas Figuras 
3.6c,d o bom comportamento desta distribuição é mostrado para InGaP e GaAs, 
respectivamente. Note que o percurso das projeções para o aumento da espessura é o 
mesmo para os dois materiais. 
As projeções da interface se separam em dois grupos deslocados da curva que 
conecta as nuvens de composição constante. A separação em dois grupos pode ser 
entendida se analisarmos com maior cuidado a imagem da interface (Figura 3.6b): duas 
celas (dois quadrados brancos) contêm informação da interface (superposição dos 
quadrados) , uma semelhante ao InGaP e uma ao GaAs (suas projeções ficam próximas a 
estes materiais, ver Figura 3.6a). 
Se ligarmos uma curva entre as nuvens de composição constante, as projeções da 
interface aparecem deslocadas para dentro desta curva. Isto acontece por trabalharmos em 
um espaço restrito. As celas das quais construímos os vetores de referência (InGaP e GaAs) 
têm simetria por rotações de 90 graus (aproximadamente, Figura 3.1b). Todas as 
composições no plano formado por estas celas também terão esta simetria. Assim, as celas 
da interface, que não têm esta simetria (Figura 3.6b inferior) precisam ter uma componente 
fora do plano (para representar esta assimetria), diminuindo o módulo do vetor projetado. 
Lembre que nossos vetores são normalizados, ou seja, têm módulo 1.  
Com essa análise, vemos que o nosso programa é aplicável ao sistema 
InGaP/GaAs.Porém, na prática, as imagens sempre têm ruído. Assim, é importante 
estudarmos o efeito do ruído na determinação da composição. A principal contribuição do 
ruído em imagens de HRTEM é o sinal da camada de material amorfo. Esta camada é 
resultado do procedimento de preparação de amostras para HRTEM usando polimento com 
íons de Argônio.  
Para caracterizarmos o efeito deste ruído, simulamos a imagem de um cristal com 4 
composições químicas: In0.51Ga0.49P, In0.34Ga0.66P0.66As0.34, In0.17Ga0.83P0.34As0.66 e GaAs 
(consideramos que na transição InGaP/GaAs as ocupações dos 4 elementos estão atreladas 
e que o parâmetro de rede não muda, Figura 3.7a). Novamente, as interfaces são abrutas e 
planas. 
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 Determinamos a influência do amorfo comparando a análise da imagem simulada 
limpa com as análises de imagens com sinal de amorfo somado. Este sinal foi retirado de 
uma imagem experimental de boa qualidade usando um filtro de Fourier (normalizado para 
que as contribuições na simulação e no experimento fossem equivalentes). Neste teste, 4 
imagens foram comparadas: sem ruído (denotada A), com ruído (B), com duas vezes o 
ruído (C) e cinco vezes o ruído (D). Com isso, buscamos imitar o efeito de aumento da 
espessura de material amorfo.  
 
 
Figura 3.7: a) Imagem simulada do cristal com 4 composições: InGaP à esquerda, 
mistura 67% InGaP e 33% GaAs, mistura 33% InGaP e 67% GaAs e GaAs à direita. 
Visualmente as 4 composições podem ser diferenciadas. b), c) e d) Distribuição das 
projeções em função da composição (InGaP: preto, GaAs: cinza claro) para imagens sem 
sinal do amorfo, com uma vez o sinal e cinco vezes o sinal, respectivamente 
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Nas Figuras 3.7b,c,d as elipses das imagens A, B e D são mostradas. Os diferentes 
símbolos apontam diferentes composições químicas. Note que com o acréscimo do amorfo 
a dispersão das nuvens de pontos aumenta, diminuindo a capacidade de detectar mudanças 
de composição. Para a imagem sem ruído não esperávamos variação angular: a dispersão 
vista é resultado de pequenas flutuações das intensidades simuladas, cujas possíveis origens 
são: a precisão numérica do programa e a influência do tamanho finito do cristal no 
resultado algoritmo do FFT (no qual o JEMS é baseado).   
Na imagem simulada com as condições de amorfo iguais às dos nossos 
experimentos mudanças de 17% na ocupação de Ga podem ser facilmente distinguidas. De 
fato, variações menores seriam detectadas, já que as dispersões angulares das nuvens são 
pequenas. Para a imagem com 5 vezes o ruído de nossos experimentos variações de 17% 





Figura 3.8: a) Variação do ângulo das celas em função da ocupação atômica de Ga. O 
comportamente é praticamente linear, mostrando que este é um bom parâmetro. b) 
Variação do ângulo em função da espessura na região de InGaP. O comportamento é 
praticamente linear (fora um ponto). Note que a magnitude da variação do ângulo com a 
espessura é menor (4 vezes) do que com a ocupação de Ga. 
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Na Figura 3.8 o comportamento praticamente linear do ângulo medido com a 
ocupação de Ga é mostrado (para imagem com uma vez o sinal do amorfo), garantindo que 
este é um bom parâmetro de comparação.   
Os testes com imagens simuladas apresentados neste Capítulo mostram a 
viabilidade de aplicação do método a sistemas de InGaP/GaAs e as dificuldades impostas 
por mudanças de espessura e sinal da camada amorfa. A linearidade do ângulo em função 
da composição química é um ponto positivo, que facilita a análise neste sistema específico. 
Antes de prosseguirmos com a descrição da aplicação do método, justificaremos a 
escolha do foco e da região de espessura usados nas simulações. Nosso objetivo ao fazer 
estas opções é maximizar o contraste químico e minimizar os efeitos de espessura (menor 
contribuição aos ângulos das celas). Determinamos isto, simulando e processando com 
nosso método imagens de diferentes composições, espessuras e focos. Os resultados para 
dois casos são mostrados na Figuras 3.9a,b,c,d. As faixas escolhidas de trabalho foram: 
foco entre 55 nm e 75 nm; espessura entre 5 nm e 14 nm. Estas condições são factíveis 
experimentalmente. 
O efeito da mudança da ocupação de Gálio (transição InGaP/GaAs) é 
aproximadamente linear na faixa de espessuras consideradas, para imagens com foco 55nm 
(Figura 3.9a). Além disso, o efeito da espessura no ângulo é pequeno (Figura 3.9b). Por 
outro lado, para foco 75 nm o comportamento do ângulo não é linear (Figura 3.9c) e o 
efeito da espessura é grande (Figura 3.9d). Estas Figuras demonstram que há regiões para 
as quais a variação do ângulo medido depende fortemente da composição e fracamente da 
espessura. 
Tendo em vista estes resultados, tentamos realizar nossos experimentos nessas 
faixas de condições.  
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Figura 3.9: Variação do ângulo para imagens de cristais com diferentes espessuras e 
composições para dois focos: a-b) 55nm e c-d) 75nm. A escala de tons de cinza é 
proporcional ao ângulo. Note que o efeito da espessura no foco 55 nm é menor; o efeito 
da composição tem comportamento linear para este foco. Logo, há regiões ótimas para 
obtenção das imagens. 
 
Nos próximos Capítulos descreveremos a aplicação do método descrito ao estudo da 
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Aplicação a Poços Quânticos 
 
 
4.1.  Introdução  
 
 Como já descrito, nosso objetivo é o desenvolvimento de técnicas quantitativas de 
microscopia eletrônica de transmissão com resolução atômica. Neste caminho, escolhemos 
implementar o método QuantiTEM, apresentado no Capítulo 3, para caracterizar 
nanossitemas usando imagem de HRTEM.  
Neste Capítulo discutiremos a aplicação do método a poços quânticos. Na Seção 4.2 
explicaremos os motivos da escolha deste sistema como teste e descreveremos, brevemente, 
algumas de suas características. Apresentaremos, na Seção 4.3 mudanças no protocolo de 
preparação de amostra padrão para adequação às nossas necessidades e na Seção 4.4 os 
detalhes da realização dos experimentos de HRTEM. Finalmente, na Seção 4.5 exporemos 
os detalhes da aplicação da análise quantitativa este sistema. 
 
4.2.  Poços Quânticos 
 
 Para auxiliar no desenvolvimento e otimização da metodologia implementada 
precisávamos de uma amostra conhecida e bem caracterizada por outras técnicas. Isso 
permitiria o diagnóstico e solução mais eficiente de problemas. Porém, o estudo desta 
amostra deviria agregar conhecimento novo.  
 Desta forma, escolhemos medir quantitativamente a rugosidade em com poços 
quânticos de InGaP/GaAs/InGaP  crescidos por Epitaxia de Feixe Químico (CBE – 
Chemical Beam Epitaxy) por quatro motivos: 1) dois colaboradores do nosso grupo têm 
vasta experiência em sistemas deste tipo  (J. Bettini e M. M. G. Carvalho); 2) nosso grupo 
já tinha conhecimento sobre a preparação deste tipo de amostras para HRTEM (o que pode 
significar meses de trabalho); 3)  a estrutura cristalina do InGaP/GaAs permite a escolha 
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de orientações do cristal que maximizam o contraste químico, servindo como um sistema 
ideal para testes, permitindo-nos focalizar na quantificação; 4) finalmente, a rugosidade das 
interfaces dos poços é estudada, usualmente, com fotoluminescência (uma técnica 
macroscópica) ou com HRTEM qualitativa, ou seja, realizando medidas microscópicas 
quantitativas poderíamos contribuir ao progresso nesta área de pesquisa. 
 Na técnica de crescimento por CBE um fluxo de átomos (feixe químico) é incidido 
sobre um substrato limpo e desoxidado em uma câmara de ultra alto vácuo. O fluxo de 
átomos é criado quebrando precursores dos elementos desejados. Estes átomos são 
adsorvidos na superfície do substrato, se movimentam por algum tempo e se ligam ao 
cristal quando encontram um sítio propicio, crescendo camada a camada. As condições de 
temperatura e fluxo devem ser corretas para que a deposição aconteça. O novo cristal tem a 
mesma estrutura cristalina do substrato (epitaxia). 
Os materiais dos poços que estudamos são semicondutores III-V de ligas de In, Ga, 
As ou P. Por isso, os precursores usados foram organometálicos, PH3, AsH3, TMIn e TEGa, 
e o substrato um cristal blenda de zinco GaAs [001] nominal. Mais detalhes sobre o 
crescimento e aplicação destes materiais podem ser encontrados em [4.1]. 
 Os poços quânticos são formados pelo crescimento controlado destas ligas 
semicondutoras, a fim de formar uma estrutura de potencial que aprisione elétrons e 
buracos. Isto é conseguido, intercalando uma camada (poço) de material com gap de 
energia proibida menor entre duas camadas (barreiras) com gap maior (Figura 4.1a). Em 
nosso caso, essa forma de potencial é conseguida pela interposição de GaAs entre duas 
camadas de InGaP com parâmetro de rede casado com o GaAs (gaps, 1.518 eV e 1.96 eV, 
respectivamente). Uma vantagem deste sistema é a quantização dos níveis energéticos para 
espessuras do poço da ordem do comprimento de onda de de Broglie do elétron.  
 
  




Figura 4.1: a) Do potencial para um sistema com uma camada de gap menor ( PgE  ,  
poço) interposta entre duas camadas com gap maior ( BgE  , barreira). Poços com 
pequenas espessuras (W) têm a formação de níveis de energia discretos para elétrons e 
buracos. CE∆  e VE∆  são as descontinuidades das bandas de condução e valência . b) 
Quando há difusão nas interfaces a variação do potencial de um material a outro não é 
abrupta. Os níveis neste sistema ainda aparecem, porém em outras posições.  
  
 O aparecimento de níveis de energia quantizados, neste sistema, depende 
fundamentalmente da presença das interfaces (a função de onda de um elétron em um poço 
quadrado finito mostra isso). Assim, alterações na configuração dos níveis são esperadas 
para interfaces com formas de potencial não abrupto, Figura 4.1b. Esse efeito aparece para 
interfaces com difusão, onde há a formação de ligas com gaps intermediários entre os do 
poço e das barreiras.  
Além disso, a quantização depende da distância entre as interfaces. Dessa forma, 
variações da largura do poço (rugosidade) geram mudanças na estrutura do potencial e nos 
níveis energéticos. O efeito do aumento da espessura do poço é a diminuição da energia do 
nível fundamental. Por exemplo, poços de InGaP/GaAs com espessuras 8.49 nm (30 
monocamadas) e 8.21 nm (29 monocamadas) têm níveis fundamentais em 0.051 eV e 0.053 
eV (com temperatura 6 K).  
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Desta maneira, a distribuição dos níveis de energia esta diretamente ligada à 
morfologia das interfaces. Assim, a caracterização da estrutura das interfaces é fundamental 
para o entendimento do funcionamento de um poço quântico. 
 
 
Figura 4.2: Diagrama de parâmetros importantes na análise de um poço quântico: sua 
largura (W), profundidade de vales ou ilhas na interface (δ), comprimento de vales ou 
ilhas (L) e a distância de interdifusão (I). 
 
 Na Figura 4.2, mostramos um diagrama com parâmetros importantes na análise de 
um poço quântico: largura do poço (W), profundidade de vales ou ilhas na interface (δ), 
comprimento de vales ou ilhas (L) e a distância de interdifusão (I). 
 O processo de crescimento camada a camada e a energia cinética disponível dão aos 
átomos mobilidade suficiente para trocar de posição com seus vizinhos mais próximos 
(tanto na superfície, como com os enterrados no cristal), resultando em difusão entre as 
camadas. O saldo final deste processo é uma interface difusa (larga). 
 A rugosidade das interfaces é influênciada diretamente pela seqüência de materiais 
crescidos, principalmente devido a diferenças de energia de ligação, energia de troca de 
sítio e rugosidade intrínseca dos materiais.  Assim, o aperfeiçoamento de um sistema de 
multiplas camadas depende da escolha correta do esquema de crescimento das interfaces. 
Especificamente em nossas amostras, temos o crescimento de GaAs sobre InGaP 
(interface que chamaremos de 1) e de InGaP sobre GaAs (interface 2). O InGaP tem uma 
tendência natural de manter uma rugosidade intrínseca que é transferida a uma interface 
crescida sobre este material. Por outro lado, uma superfície de GaAs é mais regular devido 
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a grande mobilidade do As em GaAs. Conseqüentemente, uma interface crescida sobre 
GaAs será mais plana que uma crescida sobre InGaP. 
 O controle sobre a rugosidade pode ser conseguido adicionando camadas finas de 
materiais na interface. Por exemplo, GaP tem um parâmetro de rede menor que do InGaP, o 
que induz seu crescimento preferencialmente em vales de InGaP. Isso diminui suas 
profundidades, minimizando a rugosidade. Porém, o acréscimo de camadas deve ser feito 
sem alterar a estrutura do potencial ao longo do poço. Maiores detalhes podem ser 
encontrados em [4.1]. 
 As diferenças de características das interfaces de poços quânticos são estudadas, 
usualmente, com fotoluminescência ou HRTEM qualitativa. Na primeira um laser é usado 
para excitar pares elétrons-buracos aprisionados na estrutura do poço; quando a 
recombinação deste par acontece um fóton é emitido; a análise da posição e do formato da 
linha de emissão fornece informação sobre as interfaces do poço. Essa técnica mede um 
comportamento médio (a menor sonda de laser tem centenas de nanômetros) e qualitativo, 
[4.2]. Imagens de HRTEM também são usadas para inspecionar a qualidade de poços, 
observando a rugosidade e difusão através da análise qualitativa da mudança de contraste 
(que depende da composição química). 
 Para demonstrar a viabilidade da quantificação e comparação de diferentes 
interfaces usando nosso método, decidimos analisar 4 amostras de poços de quânticos com 
diferentes seqüências de crescimento. A primeira amostra (A, CBE1049) foi crescida sem 
camadas na interface e com troca dos elementos do grupo V (P e As) sem sobrepressão para 
limpar os canais dos precursores. Isso impede a formação de InGaAsP com gap menor que 
do GaAs e cria as interfaces 1 e 2 de referência. As amostras B (CBE1050), C (CBE1051) e 
D (CBE1053) foram crescidas com diferentes camadas entre o InGaP e o GaAs para 
estudar seus efeitos sobre a rugosidade. A amostra B possui 10 Å de GaP nas duas 
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4.3.  Escolha da Orientação e Preparação da Amostra. 
 
 Nesta Seção descreveremos dois passos importantes anteriores ao cálculo dos mapas 
químicos: a escolha da orientação do cristal e a preparação da amostra. 
A escolha da orientação do cristal é importante porque, dependendo da estrutura 
cristalina, é possível encontrar direções nas quais o contraste químico é favorecido. Isso 
aumenta distância no hiper-espaço vetorial das celas dos diferentes materiais, facilitando a 
detecção de mudanças de composição.  
Existem estruturas cristalinas que possuem feixes difratados proibidos, como o (200) 
no diamante, devido à interferência destrutiva causada pela distribuição de átomos na cela 
unitária. Porém, quando a mesma rede é ocupada de forma ordenada por átomos diferentes 
(estrutura da blenda de zinco) a excitação do mesmo feixe depende da diferença dos fatores 
de espalhamento atômicos destes, levando a um contraste químico. 
 Por exemplo, nas Figuras 4.3a,b apresentamos a intensidade de excitação dos 
feixes (200) e (220) para InGaP e GaAs. Estas intensidades são calculadas usando o 
software JEMS que simula os efeitos da difração dinâmica nos feixes. Nestes materiais a 
diferença de fator de espalhamento atômico entre os dois sítios muda. O fator de 
espalhamento atômico do In e do P são diferentes (8.31 Å e 4.38 Å para ( ) 10.0/sin =λθ ), 
resultando em grande exitação do feixe (200) (Figura 4.3a); já os fatores do Ga e do As são 
próximos (5.62 Å e 6.05 Å na mesma condição), ou seja, a excitação deste feixe é pequena 
(Figura 4.3b). A conseqüência é um grande contraste químico entre estes cristais para 
orientações nas quais os feixes (200) aparecem. É evidente que a excitação de outros feixes 
também depende da composição química, como mostramos com o (220) (Figura 4.3c,d). 
Porém, nestes outros o contraste é menor, dificultando a interpretação da imagem. 
 
  




Figura 4.3: Intensidade da excitação dos feixes a) (200) e b) (220) para InGaP (cinza) e 
GaAs (preto) . Na faixa de espessura mostrada (faixa de trabalho) o feixe (200) é entre 
10 e 15 vezes mais intenso no InGaP que no GaAs, demonstrando contraste químico; já o 
feixe (220) é somente 2 ou 3 vezes mais intenso no GaAs que no InGaP na mesma faixa 
de espessuras.  
 
 As orientações que possuem o maior número de feixes da família (200) excitados 
são os eixos cúbicos [100]. Portanto, escolhemos estas para realizar nossos experimentos. 
Precisamos, então, de uma receita para a preparação da amostra que permita observar estas 
orientações. 
 O procedimento de preparação deste tipo de amostras é chamado cross section 
(seção transversal, Apêndice I), no qual o cristal é observado em uma direção perpendicular 
a de crescimento: obtemos informação de projeções da interface. Cristais crescidos na [001] 
da blenda de zinco são facilmente clivados ao longo da família [110]. Por isso, esta 
orientação é usada em experimentos de rotina. Porém, desejamos observar o cristal na [100]. 
Para isso, foi suficiente alterar o passo inicial do processo, serrando (fio de diamante) o 
cristal ao longo da família [100] em vez de clivá-lo. 
 Uma segunda mudança do procedimento padrão foi a otimização dos parâmetros do 
polimento iônico (Apêndice I). Neste passo final, o dano causado pela transferência de 
momento do feixe de íons para o cristal cria uma camada de material amorfo. Mostraremos, 
ainda na Seção 4.4, que esta camada limita a nossa resolução espacial. Portanto, minimizar 
  
Capítulo 4                         Aplicação a Poços Quânticos 
 
 46 
a espessura de material amorfo é imprescindível. Para isso, testamos dezenas de seqüências 
de polimentos finais (mudanças de ângulos de ataque e energia do feixe) usando os 
equipamentos comerciais DuoMill (resfriamento do estágio com N2L) e PIPS (feixe 
focalizado), ambos vendidos pela empresa Gatan. As amostras com melhor qualidade 
foram conseguidas com o seguinte protocolo: polimento inicial com feixe a 4 kV e 
polimento final de 10 a 15 minutos com feixe a 3 kV, com o estágio resfriado com N2L. O 
ângulo de ataque usado foi 13 graus.  
 
4.4.  Experimentos 
 
 Os experimentos de HRTEM foram realizados no microscópio de transmissão JEOL 
3010 URP operado a 300 kV com resolução de 1.7 Å, instalado no Laboratório de 
Microscopia Eletrônica (LME) do Laboratório Nacional de Luz Síncontron (LNLS). Todas 
as imagens foram adquiridas usando a câmera CCD de varredura lenta (SSCCD - Slow 
Scan Charge Coupled Device) MSC 794. Esta câmera tem um detector com 1024x1024 
pixels de 24 µm e 14-bits de tons de cinza. 
 A magnificação da imagem foi escolhida para que o tamanho do pixel na imagem 
fosse da ordem de 0.2 Å. A definição deste tamanho depende das freqüências espaciais que 
mediremos, devido ao limite de Nyquist (limite inferior da amostragem para garantir 
transferência da amplitude de uma freqüência pelo sistema de detecção, [4.3]). Na faixa de 
operação escolhida, garantimos uma amostragem suficiente para as freqüências observáveis 
na orientação [100] de um cristal blenda de zinco com parâmetro de rede do GaAs. 
 Cada imagem é resultado da integração, em um intervalo de décimos de segundo, da 
intensidade de elétrons incidentes sobre o detector. A escolha precisa do tempo é resultado 
de um compromisso entre a relação sinal ruído detectada (SNR - Signal to Noise Ratio) e a 
velocidade de deslocamento da amostra (drift). A velocidade de deslocamento é resultado 
de uma série de fatores: suporte mecânico da amostra (lembre-se que temos um filme com 
poucas dezenas de nanômetros), estabilidade térmica da amostra (há um feixe de 300 kV 
depositando energia), estabilidade mecânica do microscópio e do goniômetro, isolamento 
acústico e térmico do sistema e amortecimento de vibrações do solo. Estes fatores variam 
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ao longo do tempo. Por isso, o tempo de contagem tem que ser escolhido no momento da 
aquisição (entre 0.1 e 0.4 segundos para imagens de HRTEM).  
A SNR é limitada pelo ruído de Poisson intrínseco a medidas que realizamos. Na 
faixa de trabalho (2500-6000 contagens depois da eletrônica de detecção) este ruído varia 
entre 1% e 2%. Em nossas imagens (Figura 4.4a e 4.4b) a intensidade do fundo, associada 
às mudanças de espessura da camada amorfa gerada pelo bombardeamento iônico, varia 
entre 3% e 10%. Essa breve análise mostra que o limite de ruído em nossas imagens é o 
material amorfo. 
     
 
Figura 4.4: a) Região de uma imagem de alta resolução do cristal de GaAs b) Perfil ao 
longo da linha branca em a) mostrando variações maiores que 3% na intensidade do 
fundo. 
 
 É importante salientar que a aquisição de uma foto de boa qualidade para 
quantificação não é tarefa simples: requer muito treinamento e dedicação para preparar uma 
amostra de alta qualidade, centenas de horas de treinamento, familiarização e 
aprimoramento em técnicas de TEM e, finalmente, paciência, empenho e bons olhos para 
realizar os experimentos.  
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4.5.  Construção dos Mapas Químicos 
 
Antes de calcularmos o mapa químico do conjunto de imagens medidas foi 
necessário determinar o tamanho ótimo das celas (Capítulo III). Por facilidade de 
implementação e pela simetria da cela unitária observada na direção [100], escolhemos 
celas quadradas. Idealmente, desejaríamos trabalhar com as menores celas possíveis: meia 
cela unitária do GaAs (2.8 Å o que equivale a ~17 pixels). Porém, ruído limita o tamanho 
mínimo de trabalho. 
 Para determinar quantitativamente o número de pixels ideal definimos dois critérios:  
 
1) uma relação sinal ruído definida pela divisão da distância angular entre as celas 
de referência, BA θθ − , pela maior dispersão angular ( Aθ∆  ou Bθ∆ ) das nuvens de 
projeções de composição constante (ver Figura 4.5); lembrem que as nuvens se 
formam devido ao ruído e variação de espessura; 
 2) a distância quadrática média entre as projeções medidas e uma elipse ajustada 
aos dados (Figura 4.6a); o ajuste foi feito usando o algoritmo descrito em [4.4]. Para 
sistemas Si/Ge a distribuição das projeções ao longo de elipses é reportada na 
literatura, [4.5], para alguns intervalos de espessura e composição. Testamos se as 
projeções em imagens experimentais de GaAs/InGaP também respeitavam esta 








Figura 4.5: A relação sinal ruído é definida como a razão do ângulo ( BA θθ − ) entre as 
nuvens de InGaP e GaAs pela maior dispersão angular das duas nuvens ( Aθ∆  ou Bθ∆ ) 
  
 A Figura 4.6b mostra os gráficos destes dois critérios em função do tamanho da cela 
em pixels para uma dada imagem do grupo analisado. O mesmo teste foi realizado em 
outras duas imagens, sendo o comportamento análogo. O máximo do critério 1 e o mínimo 
do critério 2 acontecem para celas com 34 pixels, ou seja, uma cela unitária em 
comprimento. Como a repetição acontece a cada 2.8 Å, trabalhar com celas de 34 pixels 
significa superpor celas, além de ter uma amostragem de dados com menor resolução. Com 










  Figura 4.6: a) Dispersão das projeções ao longo de uma elipse. b) Gráfico da relação 
sinal ruído (quadrados) e do desvio do ajuste da elipse (triângulos) da imagem original 
(preto) e da filtrada com o filtro de Fourier passa baixa (cinza). O máximo global da 
SNR aparece em 34 pixels; o máximo em 17 pixels cresce na imagem filtrada. 
  
Para entender o que limita a análise dos dados para celas com 17 pixels usamos um 
filtro de Fourier passa baixa (Figura 4.7b) para retirar a região central do espectro de 
Fourier da imagem. Isso diminui a contribuição de flutuações de baixa freqüência, uma 
tentativa de imitar o efeito da redução da camada amorfizada (Figura 4.7c e 4.7d) que 
recobre o cristal (cujas freqüências espaciais são menores que as do cristal). O resultado da 
análise da imagem filtrada mostra que o máximo local em celas de 17 pixels cresce (Figura 
4.6b), apontando a amorfização do cristal como o limitante para o processamento com celas 
menores. 
Uma maior redução da camada amorfa em nossas amostras foi tentada, porém sem 
sucesso. Uma solução possível, encontrada na literatura, é o uso de polimento com íons de 
Argônio de baixa energia (100 eV - 500 eV) e baixo ângulo (0 a 4 graus), [4.6]. Nosso 
grupo não dispõe deste tipo de equipamento. Uma possibilidade é a construção de um 
equipamento específico, o que será realizado no futuro. 
 
  




Figura 4.7: a) Espectro de Fourier de uma imagem de HRTEM b) Filtro de Fourier 
passa baixa; em princípio, este filtro não reteria da imagem informação do cristal. c) 
Transformada inversa da regiao filtrada. d) Imagem de HRTEM de material amorfo. 
 
 
Para calcular o mapa químico ainda nos resta explicar como foram escolhidas as 
celas padrões. Em princípio, qualquer par funcionaria. Porém, uma escolha particular para 
cada imagem tornaria o processamento desigual para todo o conjunto, além de introduzir 
flutuações causadas por ruído. Este ruído pode ser de várias fontes: ruído de Poisson, 
mudanças na camada amorfa e variações de espessura do cristal. Resolvemos este problema 
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definindo as celas de referências a partir de médias das celas em regiões de composição 
puras. Antes do processamento de uma imagem, as coordenadas de regiões de composição 
constante (longe das interfaces, Figura 4.8a) são fornecidas ao programa. As médias das 
celas das regiões de InGaP e GaAs são as celas de referência. Esse procedimento minimiza 
a influência dos ruídos e torna a análise uniforme para o conjunto de imagens. 
 
 
Figura 4.8: a) Imagem de alta resolução do poço quântico; as regiões de composição 
constante são separadas pelas linhas brancas. Esta divisão é usada no cálculo das celas 
padrões. b) Mapa químico de a); nesta imagem, os pixels de cada cela têm valores iguais 
ao seu ângulo (quadrados de tom constante) 
  
Com todos estes preparativos concluídos, calculamos os mapas químicos das 
imagens selecionadas das 4 amostras. No próximo Capítulo, apresentaremos o 
procedimento adotado para interpretar a informação contida nestes mapas e para quantificar 
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Discussão dos Resultados 
 
 
5.1.  Introdução 
  
 
Neste Capítulo apresentaremos os resultados da quantificação da rugosidade das 
interfaces de poços quânticos de InGaP/GaAs (Seção 5.2 e 5.3).  Na Seção 5.4 discutiremos 
os resultados e na Seção 5.5 sua relação com medidas de fotoluminescência à baixa 
temperatura. Na Seção 5.6 um sumário da aplicação do método a poços quânticos e os 
limites atuais impostos pela técnica e suas possíveis soluções serão mostrados. Finalmente, 
na Seção 5.7 discutiremos a viabilidade da aplicação do nosso método ao estudo da 
composição química radial em sessões transversais de nanofios de semicondutores III-V. 
 
5.2.  Medidas Quantitativas nos Poços Quânticos 
 
O mapa químico (Figura 5.1a) de uma imagem de HRTEM contém informação 
sobre a distribuição de composição química do sistema. A partir deste podemos obter dados 
quantitativos através da sua interpretação. A inspeção visual destes mapas seria subjetiva, 
introduzindo erros indesejados. Por isso, decidimos desenvolver um algoritmo para medir 
automaticamente as grandezas desejadas, com o mínimo de parâmetros escolhidos pelo 
usuário.  
No caso de poços quânticos, a quantificação da rugosidade, da largura do poço e 
difusão depende do conhecimento das posições das interfaces (onde começa e termina e seu 
centro). Dessa forma, uma dificuldade evidente é a definição da posição de uma interface. 
Para tanto, é necessário escolher um critério para a localização das interfaces em 
cada ponto do poço quântico. Um critério possível é ajustar um modelo ao perfil da 
interface e, a partir deste, medir a posição desta. 
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 Para facilitar o ajuste de dados (que será descrito a seguir) construímos um mapa 
químico reduzido: cada cela agora é representada por um pixel. Estes mapas são orientados 
(rodando a imagem) e seccionados em perfis ao longo da direção [001] com espaçamento 
de meia cela unitária (Figura 5.1b). O crescimento epitaxial nesta direção garante que as 
interfaces são perpendiculares aos nossos perfis, cujas formas típicas são parecidas com a 
da Figura 5.1b: a mudança de um material a outro acontece em distâncias de 0.3 nm (uma 
monocamada) a até 2 nm, indicando que há difusão entre o InGaP e o GaAs. Para obtermos 
informações sobre as posições da interface, escolhemos ajustar um modelo ao conjunto de 
dados e a partir dele quantificar os resultados. As barras de erro nos perfis representam o 
desvio padrão nas regiões de composição constante (que é proporcional ao ruído da 
imagem). 
A fim de ajustar perfis de interfaces com difusão utilizamos o modelo proposto por 
Schlesinger e Kuech [5.1], no qual a curva do perfil de uma interface com difusão é uma 
função erro (erf(x)).  
 
 
Figura 5.1: a) Mapa químico de um poço quântico de InGaP/GaAs. A direção [001] é 
vertical. b) Perfil do mapa ao longo da direção apontada pela seta.  Os pontos pretos 
mostram as medidas experimentais; as curvas pretas são os ajustes das funções erf(x); 
curvas verticais cinzas escuras, pretas e cinzas claras apontam o início, centro e final das 
interfaces, respectivamente.  
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O algoritmo usado para quantificar os parâmetros tem 4 passos: 1) separar a 
informação dos perfis de cada interface; 2) ajustar funções erro aos dados; 3) calcular as 
posições das interfaces através das derivadas analíticas das funções erro; e 4) quantificar os 
parâmetros relevantes. 
Cada função erro ajusta apenas uma interface. Por isso, um mapa é dividido em 
duas regiões, cada uma contendo uma interface e faixas de InGaP e GaAs. Cada região é 
seccionada em perfis paralelos à direção [001] do cristal.  
O ajuste das funções erro aos perfis é efeito usando o algoritmo de ajuste de funções 
não lineares do programa comercial Mathematica 4.1. As entradas deste programa são o 
modelo, com 4 parâmetros livres 
  
DCxBerfA ++⋅⋅ )( ,                                        (5.1) 
 
e as estimativas iniciais destes parâmetros, indispensáveis para a convergência do método.  
 Com os parâmetros ajustados, um critério é necessário para definir as posições da 
interface. O centro é definido pelo máximo (ou mínimo, dependendo da direção que curva é 
percorrida) da primeira derivada e zero da segunda derivada, onde aparece um ponto de 
inflexão. Já a localização das transições da interface para os materiais puros apresentou 
dificuldades. Em primeira instância, usar os zeros da primeira derivada seria natural 
(posição onde a função passa a ser constante). Porém, a derivada da função erro tende a 
zero, mas nunca é zero. Portanto, seria necessário introduzir um parâmetro escolhido pelo 
usuário, a partir do qual a derivada seria considerada zero. Isto não era desejado, pois 
tornaria a análise subjetiva. Para resolver este problema, usamos o mínimo e o máximo da 
segunda derivada da função erro para definir o início e o fim das interfaces (Figura 5.2). As 
derivadas foram calculadas analiticamente a partir das expressões das funções ajustadas. 
Com este critério todas as posições são definidas pelos parâmetros B e C. 
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Figura 5.2: Exemplo de uma função erro (curva preta) com as posições localizadas (as 
curvas cinzas claro e preta apontam as extremidades e o centro, respectrivamente) 
usando as derivadas analíticas de erf. A curva preta é a função erro; a cinza a sua 
primeira derivada; e a cinza tracejada sua segunda derivada. 
 
 O passo final do algoritmo é quantificar as grandezas que definem a interface. Com 
as posições medidas calculamos as 4 grandezas descritas na Seção 4.2: a largura do poço 
(W), o comprimento de ilhas ou vales na interface (L), a profundidade destas ilhas ou vales 
(δ) e a largura das interfaces (I). 
 
5.3.  Análise de Erros 
 
Os erros associados às medidas foram estimados da análise (visual) das faixas de 
confiabilidade das posições calculadas. Fizemos isto variando os parâmetros de ajuste das 
funções erro e determinando quais eram os limites das mudanças que ainda mantinham a 
curva traçada dentro das barras de erro dos perfis (Figura 5.3).  
Realizamos este procedimento para os diferentes tipos de interfaces que 
observamos: finas, intermediárias e espessas, com muito ou pouco ruído (altas e baixas 
SNR). Observamos que a determinação do centro da interface é mais precisa que a das 
extremidades da interface. Os erros associados à localização do centro depende 
fundamentalmente da largura da interface, variando entre 1 Å e 2 Å para interfaces finas ( 
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menores que 1 nm) e 2 Å e 3 Å (para interfaces maiores que 1 nm). Já o erro da 
determinação das extremidades depende tanto da largura da interface como do ruído, 
variando entre 1 Å e 3 Å para interfaces finas e entre 3 Å e 6 Å para interfaces grossas. 
 
 
Figura 5.3: Exemplo da estimativa do erro: os parâmetros B e C foram alterados para 
conferir suas faixas de confiabilidade. Os desvios médios para os vários tipos de 
interfaces são apresentados na Tabela 5.1. 
 
O critério que usamos em nosso programa para associar os erros é descrito na 
Tabela 5.1. 
 
  I < 1nm 1 nm < I < 1.5nm I > 1.5 nm 
Centro 1 Å 2 Å 3 Å 
Extremidade 
(pouco ruído) 
2 Å 3 Å 4 Å 
Extremidade 
(muito ruído) 
3 Å 4 Å 6 Å 
Tabela 5.1: Critério usado para a associação do erro das posições medidas em função do 
ruído (SNR) e da largura da interface (I). Note que o erro para a determinação do centro 
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é sempre menor ou da ordem de meia cela unitária do cristal de GaAs (uma mono 
camada). 
 
5.4.  Resultados: Comparação dos Crescimentos 
 
 Como descrito na Seção 4.1, realizamos experimentos em 4 amostras de poços 
quânticos de InGaP/GaAs/InGaP com diferentes configurações de interfaces. Nosso 
objetivo é comparar quantitativamente a rugosidade nas interfaces destas amostras e 
determinar qual o esquema de crescimento que a minimiza. Para tanto quantificamos os 
parâmetros L e δ. Novamente, um programa foi desenvolvido para realizar esta operação, 
tanto para manter a objetividade quanto para tornar viável o tempo de análise. 
 A grandeza L é o comprimento médio de terraços (regiões planas) na interface. Para 
uma interface totalmente plana L
 
deve ser infinito. Porém, devido ao tamanho finito do 
campo de visão das imagens analisadas, este parâmetro tem um comprimento máximo (~18 
nm). Em nosso mapa químico, a interface é horizontal. Assim, para determinar o tamanho 
de cada terraço basta varrer a interface contando o número de celas que aparecem antes que 
haja uma variação da posição central. Por exemplo, na interface inferior (1) da Figura 5.4d 
é possível ver 7 terraços. 
 Para medir δ contamos quantas celas na vertical a posição central muda quando um 
terraço acaba. Porém, há um problema com este critério: na região intermediária da 
interface superior (2) do mapa da Figura 5.4b vemos uma variação vertical com um 
pequeno terraço de 1 cela de comprimento no meio. Uma inspeção visual consideraria esta 
apenas uma variação vertical, enquanto que nosso programa consideraria duas. Para corrigir 
este problema criamos um critério um pouco mais complexo: quando há uma mudança de 
posição central na interface o próximo terraço tem que ter pelo menos 2 celas de 
comprimento, o que resolve o problema anterior. Desta maneira, é evidente que agora, 








Figura 5.4: Imagens de alta resolução das amostras 1049 (a) e 1050 (c) e seus 
respectivos mapas químicos (b e c). Visualmente é possível distinguir as interfaces, como 
vemos em b, qualitativamente.  
 
Este procedimento foi aplicado aos mapas químicos das quatro amostras analisadas. 
Para melhorar a estatística, os parâmetros dos poços A, B, C e D foram medidos em, 
respectivamente, 13, 10, 6 e 8 imagens de diferentes regiões de cada amostra. Mesmo 
assim, a maior região analisada de uma amostra (A, ~250 nm) é da ordem da menor região 
que pode ser estudada com fotoluminescência em cada medida. Este é um problema 
inerente a qualquer estudo com resolução subnanométrica, a natureza local da técnica e a 
dificuldade em obter estatística extensa. 
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Inicialmente, os resultados obtidos para os comprimentos L foram analisados 
através de histogramas. Nesta análise percebemos duas dificuldades: 1) O número de 
ocorrências de pequenos terraços é grande e 2) em uma imagem fixa pode ocorrer um 
maior número de pequenos terraços. Os dois pontos são interdependentes e podem ser 
entendidos nas Figuras 5.5a. Nesta, uma situação hipotética extrema é usada como 
exemplo: uma interface com 20 terraços de 0.58 nm (2 monocamadas) e 1 de 5.8 nm (20 
monocamadas). O histograma dos L nesta interface (Figura 5.5b) mostra uma assimetria 
entre a porcentagem de ocorrência do terraço grande (~5%) e sua contribuição ao 
comprimento da interface (~33%). Com isso, um terraço que contribui com 33% da região 
plana da interface aparece como 5% no histograma global.  
 
Figura 5.5: a) Esquema do perfil de uma interface com 20 terraços de 0.58 nm e 1 de 5.8 
nm. b) Note que o histograma de comprimentos L desta interface é dominado pela 
contribuição dos pequenos terraços, enquanto que em comprimento o terraço grande 
“contribui” com 33 % da interface. c) Buscamos corrigir esta assimetria pesando a 
número de ocorrência pelo comprimento do terraço (ver texto).  
Para corrigir esta assimetria decidimos trabalhar com histogramas pesados pelo 
comprimento dos terraços. Neste sentido, no histograma a altura de uma coluna do i-ésimo 









.                                                  (5.2) 
Este procedimento corrige a assimetria como mostrado na Figura 5.5c. 
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Os histogramas corrigidos para comprimentos L maiores que 0.75 nm (3 ou mais 
monocamadas) são apresentados na Figura 5.6.  
 
Figura 5.6: Histogramas dos comprimentos dos platôs nas interfaces InGaP/GaAs (1) e 
GaAs/InGaP (2) das 4 amostras. Note que em todos os histogramas ocorre grande 
número de contagens para pequenos comprimentos. Porém, a presença de platôs longos 
distingue os histogramas.   
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Os números de contagens em cada histograma são: 189/193, 137/154, 99/64, 
160/128 (para as interfaces 1/2 das amostras A, B, C e D, respectivamente). Estes números, 
normalizados pelo número de imagens medidas são: 14,5/14,9, 13,7/15,4, 16,5/10,7 e 
20,0/16,0. Isto mostra que temos uma estatística relativamente equivalente para as 4 
amostras. 
Estes histogramas apontam diferenças quantitativas entre as diferentes amostras. Por 
exemplo, os histogramas das interfaces 1 e 2 para todas as amostras apontam que a segunda 
interface é sempre menos rugosa; e a comparação das Figuras 5.6a-c indica que a adição de 
GaP reduz rugosidade na interface. Porém, ainda não temos números para comparar 
definitivamente as interfaces. 
Para tanto, calculamos as médias dos parâmetros L e δ para as duas interfaces das 
quatro amostras (Tabela 5.2). As médias de L foram pesadas seguindo a equação 5.2, como 
os histogramas, com o intuito de corrigir a assimetria entre a contribuição total de um 
terraço ao comprimento da interface e sua ocorrência relativa. 
 
Amostra InGaP/GaAs (nm) (1) GaAs/InGaP (nm) (2) 
Parâmetro δ L δ L 
A 0.3 2.1 0.3 2.4 
B 0.3 2.3 0.3 2.9 
C 0.4 1.7 0.3 3.0 
D 0.5 1.9 0.3 2.1 
Tabela 5.2: Parâmetros que quantificam a rugosidade: L e δ representam as médias dos 




flutua próximo de 3 Å para as mostras A e B, mostrando que, em 
geral, as variações (individuais) da posição central da interface têm uma monocamada. Este 
parâmetro não leva em conta conjuntos seqüenciais de variações (por exemplo, duas 
variações de uma monocamada separadas por um platô resultam, efetivamente, em uma 
variação de duas monocamadas). O valor de δ aumenta para as amostras C e D, nas quais  
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há a inclusão de InP. Entretanto, somente este parâmetro não nos permite distinguir os 4 
crescimentos. 
Através do parâmetro L é possível discernir as diferenças de rugosidade. Na 
amostra B, a introdução de uma camada com 10 Å de GaP nas duas interfaces reduziu a 
rugosidade, como pode ser visto pelo aumento dos valores médios de L.  
A adição de 10 Å de InP na interface 2 da amostra C levou a um grande aumento de 
L. Porém, nesta mesma amostra, a introdução de GaP na interface 1 aumentou a rugosidade 
e δ. Como o mesmo procedimento reduziu a rugosidade na amostra B, acreditamos que a 
tensão das camadas anteriores tem um papel importante neste crescimento. O parâmetro de 
rede do InP é maior que do GaAs. Assim, se não houver defeitos (o que não observamos 
nas escalas de nossas medidas), a camada de InP cresce sem aliviar a tensão. A propagação 
de tensão por distâncias maiores que as barreiras destes poços quânticos é reportada na 
literatura, [5.2]. Esta interpretação é corroborada pela piora significativa de todos os 
parâmetros da amostra D, na qual as tensões são ainda maiores, já que há duas camadas de 
InP para cada poço. 
Esperamos que com essa análise tenhamos mostrado que é possível processar 
imagens de HRTEM para medir quantitativamente a rugosidade em poços quânticos. Com 
isso, podemos aperfeiçoar a seqüência de crescimentos a fim de obter interfaces com 
rugosidade mínima. Com isso, dentro do escopo estudado a melhor configuração para 
poços de InGaP/GaAs/InGaP é a introdução de 10 Å de GaP nas interfaces 1 e 2.  
 
5.5.  Resultados: Relação com Fotoluminescência. 
 
Fotoluminescência é uma das técnicas rotineiras para a investigação da qualidade de 
interfaces de poços quânticos. Na literatura, encontramos inúmeras tentativas de tornar 
estas medidas quantitativas: modelos microscópicos da interface são criados buscando 
compreender as peculiaridades dos espectros medidos, [5.3-6].  
Em geral, os modelos estruturais são construídos supondo a morfologia das 
interfaces, com base em argumentos estatísticos e no conhecimento do crescimento por 
CBE. Por exemplo, em várias publicações, o aumento da largura de linha de emissão é 
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relacionado diretamente com maior rugosidade, [5.7]. Entretanto, trabalhos recentes, [5.8,9] 
mostram que a correlação entre as rugosidades das interfaces do mesmo poço pode implicar 
em diminuição da largura de linha quando houver aumento da rugosidade.  
Estes trabalhos apontam que a complexidade do processo de recombinação dos 
pares elétrons-buracos pode tornar modelos estruturais simples ineficazes. Dessa forma, 
dados estruturais microscópicos e quantitativos obtidos de outra fonte, como buscamos 
fornecer por HRTEM, podem auxiliar o entendimento e o aperfeiçoamento dos modelos 
para espectros de fotoluminescência. 
A fim de procurar correlações entre os parâmetros microscópicos medidos e as 
características de fotoemissão das amostras analisadas, realizamos experimentos de 
fotoluminescência. 
Nestes experimentos as amostras foram mantidas à temperatura de Hélio 
superfluído e e excitadas com laser de Argônio em 514,5 nm. Os espectros típicos obtidos 
para as quatro amostras são mostrados nas Figuras 5.7a-d. Nestes, podem ser vistas duas 
emissões características do substrato de GaAs: o pico de emissão do gap do GaAs em 1.512 
eV e o pico da transição entre os níveis dos doadores e aceitadores em 1.494 eV. As linhas 
de emissão dos poços A, B e C são os picos mais proeminentes vistos nas Figuras 5.7a-c 
em 1.477 eV, 1,529 eV e 1,532 eV,  respectivamente. Na Figura 5.7d vemos a emissão do 
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Figura 5.7: Espectros de fotoluminescência das amostras A, B, C e D. A emissão larga 
da amostra D aponta problemas nas interfaces. Duas emissões características do GaAs 
podem ser vistas nos espectros: 1,512 eV (substrato GaAs) e 1.494 eV (doador-aceitador). 
A potência do laser de excitação foi ~300 nW.  As emissões dos poços aparecem na 
região de 1.47 eV, 1.53 eV, 1.53 eV e 1.4 eV para as amostras A, B, C e D. Note que a 
escala do espectro de D é diferente.  
 
Em um modelo simples (poço quadrado finito) a posição da linha de emissão 
depende dos materiais das camadas (gaps), da temperatura e da largura do poço. As duas 
primeiras grandezas são fixadas pelo crescimento da amostra e pelas condições do 
experimento. A última pode ser quantificada a partir dos nossos dados (distância entre os 
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centros das interfaces). Na Figura 5.8 um gráfico da energia do pico de emissão (retirado de 
um ajuste de gaussianas) em função da largura do poço é apresentado. Esperamos, com 
base no modelo simples, um aumento da energia de emissão com a diminuição da largura, 
como aconteceu para as amostras A, B e C.  
 
 
Figura 5.8: Gráfico da energia do pico de emissão em função da espessura do poço. 
Como esperado, poços com menor espessura têm emissão em energias maiores. O desvio 
da amostra D pode ser explicado pela difusão nas interfaces e é coerente com a grande 
banda de emissão vista em 5.7d.   
 
Na Figura 5.8, é evidente que a amostra D se desvia do padrão. Nesta amostra há 
adição de uma camada de InP na interface InGaP/GaAs. Quando GaAs é crescido sobre o 
InP há a possibilidade da formação de InAsP rico em As (devido a baixa energia de ligação 
do P e a presença de As para substituí-lo), cujo gap é menor que do GaAs. A presença desta 
camada altera a estrutura de potencial, criando um poço de InAsP com barreira de InGaP e 
GaAs. As características de emissão desse poço são completamente diferentes da que 
estudamos, o que explica a diminuição da energia de emissão para um poço com largura 
menor.  
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Existem outros dois desvios do modelo proposto no gráfico da Figura 5.8: a posição 
em energia da emissão e a queda maior do que a esperada para a amostra A. Dados os 
parâmetros do experimento e as larguras medidas esperávamos emissões para as amostras B 
e C em 1.571 eV e 1.574 eV, respectivamente, enquanto observamos 1.529 eV e 1.532 eV. 
Esta anomalia pode ser interpretada como efeito das camadas de InP e GaP colocadas nas 
interfaces na estrutura do potencial do poço, como discutido em [5.10]. Note que a faixa de 
variação esta dentro do esperado. O segundo desvio (emissão da amostra A em 1.477 eV 
quando o esperado é 1.566 eV) também pode ser entendido como efeito da difusão de 
elementos nas interfaces, o que altera o perfil de potencial do poço.  
A análise da dependência da posição em energia do pico de emissão em função da 
largura do poço mostra que um modelo simples (poço finito) não é suficiente. Além disso, 
esta análise não fornece informação sobre a relação entre a fotoemissão e os parâmetros 
microscópicos medidos. 
Como já citado, na literatura associa-se um aumento da largura de linha de emissão, 
LL, a um aumento da rugosidade. Dessa forma, tentamos correlacionar medidas da largura 
de linha de emissão (medidas através de ajustes gaussianos) com os dados quantificados de 
rugosidade (Figura 5.9). Uma dificuldade encontrada foi a superposição de picos nos 
espectros de emissão das amostras B e C. Para resolver este problema, ajustamos os 
espectros de emissão usando 4 gaussianas (GaAs, doador-aceitador, poço quântico e fundo 
do espectro). Além disso, os espectros usados no cálculo das larguras de emissão foram 
obtidos com baixa potencia de excitação (~300nW). Com isso, esperamos retirar da largura 
de linha contribuições como a excitação de níveis mais energéticos. Estimamos LL para as 
amostras A, B e C: a emissão do poço D não é bem definida e por isso não a consideramos. 
Antes da comparação com os parâmetros quantificados há mais dois pontos a serem 
considerados. Primeiramente, esperamos que a largura de linha dependa também da largura 
(W) do poço quântico. Através do modelo de um poço infinito, estimamos que esta 
dependência seja  
 
  






.                                                  (5.3) 
 
Por este motivo, corrigimos as larguras ajustadas dos espetros por estes fatores, sendo W a 
largura média quantificada pelo nosso método. O segundo ponto é o fato de termos duas 
interfaces por poço, porém apenas uma medida da largura de linha: como a rugosidade de 
cada interface influência a largura de linha de emissão? Não encontramos uma solução 
adequada para esta pergunta e decidimos fazer uma análise simples, computando as médias 
dos dados das duas interfaces do mesmo poço. 
 Os parâmetros δ medidos flutuam todos muito próximos a 0.3 nm. Por isso, 
acreditamos que uma diferenciação da rugosidade por este parâmetro não seja razoável. 
Assim, buscamos encontrar uma relação entre L e a largura do pico de emissão corrigida 
pela largura do poço (Figura 5.9).  
 
       
Figura 5.9: Gráficos da largura de linha de emissão das amostras A, B e C em função de  
L. Os parâmetros usados são as médias das duas interfaces dos poços. O comportamento  
corresponde ao esperado. 
 
Como mostramos na Figura 5.9, a dependência da largura de linha de emissão 
corrigida com o tamanho médio dos terraços L é, aparentemente, linear e segue o 
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comportamento esperado (maior L implica menor rugosidade e, assim, menor LL). Porém, 
esta afirmação com apenas 3 pontos experimentais é fraca. Um maior número de dados é 
necessário para corroborar esta dependência. 
Com estas análises e revisão bibliográfica, esperamos ter mostrado que a relação 
entre a morfologia das interfaces e a emissão de poços quânticos não é simples, sendo 
influenciada por outros efeitos. Neste sentido, dados estruturais microscópicos da 
rugosidade das interfaces podem auxiliar o entendimento e desenvolvimento de modelos 
mais precisos para a fotoluminescência destes sistemas.   
 
5.6.  Sumário: Poços Quânticos 
 
 Nos Capítulos 4 e 5 apresentamos e discutimos os resultados da aplicação do 
método implementado (Capítulo 3) à quantificação da rugosidade em poços quânticos de 
InGaP/GaAs/InGaP. Com isso, demonstramos a viabilidade de medidas quantitativas da 
variação de grandezas das quais depende o potencial projetado do cristal. Isto abre as portas 
para outros tipos de análises, como será descrito na Seção 5.7. 
 Dados estruturais microscópicos e quantitativos da rugosidade de interfaces não são 
comuns na literatura. Então, acreditamos ter contribuído com uma ferramenta que permite a 
obtenção de informações importantes para o entendimento do crescimento de 
multicamadas. Dentro do escopo das amostras analisadas, levando em conta a rugosidade e 
experimentos de fotoluminescência, propomos o sistema InGaP/GaP/GaAs/InGaP como o 
que minimiza a rugosidade mantendo boas características de emissão. 
Além disso, os parâmetros medidos podem auxiliar avanços dos modelos 
microscópicos para experimentos de fotoluminescência em poços quânticos. Isto 
contribuiria à melhor interpretação dos resultados. 
Os limites atuais do método implementado foram analisados na Seção 4.4. Para o 
sistema específico estudado, o principal limite à quantificação é a camada de material 
amorfo que recobre o cristal. Esta camada é inerente ao procedimento de preparação de 
amostras para HRTEM, e só pode ser minimizado. Com os equipamentos disponíveis 
durante o desenvolvimento do trabalho buscamos encontrar um protocolo para minimizar a 
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formação deste material amorfo (a solução encontrada é descrita na Seção 4.4). 
Acreditamos, com base em informações da literatura [5.11], que polimento iônico de baixa 
energia (100 eV a 500 eV) pode auxiliar na diminuição desta camada. 
 
5.7.  Perspectivas: Nanofios  
 
 O procedimento de interpretação e processamento de imagens de HRTEM 
apresentado pode ser aplicado à quantificação de grandezas das quais depende o potencial 
interno. Com isso, existe a possibilidade do estudo de inúmeros sistemas de interesse tanto 
acadêmico como tecnológico.  
 Uma pergunta importante para semicondutores com dimensões nanométricas é: 
efeitos de interfaces e superfícies alteram a composição química?  Cálculos teóricos, [5.12], 
mostram que a posição estável de um dopante de P em um nanocristal de Si depende do 
tamanho do cristal: cristais menores que 6 nm expulsam o dopante para a superfície, 
enquanto cristais maiores têm posições estáveis tanto no interior como na superfície. 
 Pretendemos continuar nosso trabalho em microscopia eletrônica de transmissão 
quantitativa estudando a sessão transversal de nanofios semicondutores III-V de liga 
ternária (InAsP, InGaAs, etc.), com o intuito de analisar o efeito de superfícies na 
composição radial do fio. Os fios estudados serão crescidos por VLS (Vapor-Líquido-
Sólido, [5.13]). 
 Para demonstrar a viabilidade do projeto, preparamos amostras para observar a 
sessão transversal de nanofios de InP crescidos no Departamento de Física Aplicada (DFA) 
do Instituto de Física Gleb Wataghin (IFGW-UNICAMP) por João G. Zelcovitt e pela Prof. 
Mônica A. Cotta.  
 Os fios crescem em um substrato semicondutor, tendo comprimentos entre 500 nm 
e 5000 nm e diâmetros entre 10 nm e 50 nm. Então, para observar a seção transversal é 
necessário seccionar o fio perpendicularmente à direção de crescimento e manter a seção 
em uma região observável da amostra. Contudo, lembramos que as amostras precisam ter 
de 10 nm a 30 nm para os experimentos, além de ter suporte mecânico. A precisão dos 
equipamentos mecânicos não permite a preparação controlada de fatias destas dimensões.  
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 Para conseguirmos uma seção transveral, raspamos em uma direção um substrato 
limpo sobre o substrato que contem os fios. Com isso, os fios são quebrados e posicionados 
ao longo de uma direção preferencial (esquema na Figura 5.9a). Uma imagem experimental 
dos fios raspados é mostrada na Figura 5.9b. É evidente que haverá uma distribuição de 
orientações dos fios. Porém, dado o grande número disponível, há chances de encontrarmos 
um bem posicionado. Em seguida estes dois substratos são colados, fixando os fios em suas 
posições. Este conjunto é colado dentro de um tubo de latão que é serrado em pequenos 
discos, perpendiculares a direção que em os fios foram fixados. Estes discos são preparados 
para HRTEM seguindo com o procedimento padrão de preparação de amostras em cross 
section (Apêndice A). Este processo garante suporte mecânico e a possibilidade (dado o 
grande número de fios) de encontrar uma seção transversal fina. 
 
 
Figura 5.10: a) Esquema da preparação de amostras de seções transversais de nanofios. 
Os fios são quebrados em uma direção preferencial para aumentar a chances de 
encontrar um fio orientado. b) Demonstração da preparação de amostras para 
observação da seção transversal de nanofios. Note os fios quebrados preferencialmente 
nesta direção.  
 
Até o momento, obtivemos com sucesso algumas seções para observação. Na 
Figura 5.10 apresentamos a imagem da amostra com melhor qualidade. Isso demonstra que 
  
Capítulo 5                                                  Discussão dos Resultados                                     
 73 
é possível preparar a amostra. Mas é possível determinar mudanças radiais da composição 
do nanofio? 
 
      
Figura 5.11: Imagem de HRTEM da sessão transversal de um fio de InP na direção 
[0001] da wurtzita. A imagem foi adquirida usando filme. A imagem é de boa qualidade, 
mostrando que conseguimos uma amostra com camada amorfa fina.  
 
Para investigar se variações de composição podem ser determinadas pelo 
processamento de imagens de HRTEM com nosso método simulamos imagens com 
variação de composição radial.  
Medimos, com difração de elétrons, as orientações de crescimento dos fios. 
Observamos as seguintes direções: [001], [011] e [111] da blenda de zinco e a [0001] da 
wurtzita (hexagonal). Assim, como teste, simulamos imagens na direção [001] da blenda de 
zinco e [0001] da wurtzita. 
Os resultados, Figuras 5.11(a-d), mostram que é possível determinar a existência de 
variações de composição em seções transversais de nanofios. O sinal observado para a 
variação (distância angular das celas) é maior para a imagem orientada na direção [001] da 
blenda de zinco do que para a orientada na [0001] da wurtzita.  
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Figura 5.12: a) e c) Imagens simuladas com o método multislice  de seções finas de 
cristais: a) núcleo de InAsP e borda de InAs na direção [001] da blenda de zinco; c) 
núcleo de InAs e borda de InP na direção [0001] da wurtzita. b) e d) mapas químicos de 
a) e c): as escalas de tons de cinza não são iguais. A variação de intensidade entre o 
centro e borda (capacidade de detecção) é 2-3 vezes maior para a blenda de zinco.  
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Um problema encontrado nos experimentos com nanofios são as dimensões das 
seções transversais. O diâmetro médio dos fios pode chegar a 50 nm, o que é 2.5 vezes 
maior que o campo de visão da nossa CCD com amostragem (sampling) boa. Caso o 
aumento seja escolhido para obtermos uma imagem menor que a CCD a amostragem não 
será suficiente para quantificação. Uma solução possível é a utilização de filme para a 
detecção da imagem (o que fizemos na Figura 5.10b). A dificuldade, então, é a não-
linearidade da intensidade da imagem com o número de elétrons detectados, [5.5]. Outra 
possível solução é o uso de uma CCD moderna com 4096x4096 pixels. Isto quadruplicaria 
a área observável com amostragem boa. Neste caso, a dificuldade é que não temos este 
equipamento e seu custo é alto (centenas de milhares de dólares). 
Visto os prospectos do projeto de aplicação do método à análise de nanofios 
decidimos colocá-lo em prática durante os trabalhos de doutorado. 
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 Imagens de microscopia eletrônica de transmissão de alta resolução (HRTEM) são, 
em geral, analisadas visualmente e, em muitas oportunidades, com elementos subjetivos. 
Com isso, grande parte da informação contida no contraste das imagens é perdida. 
Tendo em vista a necessidade de ferramentas para caracterização quantitativa de 
nanossistemas com resolução atômica, o objetivo deste trabalho de mestrado foi a 
implementação de um procedimento de análise quantitativa objetiva e rigorosa de imagens 
HRTEM,  
 Escolhemos trabalhar com o método Chemical Mapping,[6.1], no qual um mapa da 
composição química é medido a partir da análise de mudanças na distribuição de 
intensidade. A aplicabilidade deste procedimento a sistemas de InGaP/GaAs foi 
demonstrada  através do estudo da influência de variações de espessura e composição no 
processamento de imagens simuladas. 
 O teste experimental do procedimento escolhido foi realizado em poços quânticos 
de InGaP/GaAs crescidos por epitaxia de feixe químico. Nas condições de ruído dos 
experimentos realizados, estimamos que o limite de detecção de variações da composição 
química seja 15%. 
 O fim da análise deste sistema foi a quantificação da morfologia das interfaces 
nestes poços. Para tanto, usamos os mapas químicos das imagens, que representam as locais 
variações da composição, para localizar a posição exata de cada interface. Com as posições 
determinadas, medimos parâmetros que representam a rugosidade (ver Figura 4.2), como os 
comprimentos e as profundidades de terraços na interface. A comparação destes parâmetros 
para diferentes amostras permitiu a distinção da rugosidade entre interfaces de um mesmo 
poço e da rugosidade de poços crescidos com diferentes características interfaciais.  
Com isso, concluímos que a interface InGaP/GaAs é mais rugosa do que a interface 
GaAs/InGaP. Considerando o processo de crescimento por CBE, essa diferença era 
esperada. Quatro amostras de InGaP com diferentes camadas interfaciais (nenhuma, GaP e 
InP) foram analisadas. Nosso intuito foi determinar a influência destas mudanças no 
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crescimento na rugosidade das interfaces. Desta análise, concluímos que camadas de GaP 
podem diminuir a rugosidade. Por outro lado, camadas de InP aumentam a rugosidade. 
Além disso, nossos resultados para amostras com camadas de InP indicam uma possível 
correlação entre as interfaces devido a propagação de tensão no material. 
Os parâmetros medidos foram comparados com experimentos de fotoluminescência 
à baixa temperatura. As energias dos picos de emissão podem ser entendidas usando um 
modelo simples, os parâmetros quantificados e conhecimento prévio sobre os crescimentos. 
Porém, não pudemos estabelecer uma correlação direta entre a rugosidade das interfaces e 
largura de linha de emissão. Freqüentemente, esta correlação é adotada nos modelos 
simples tratados na literatura, [6.2].  O fenômeno de emissão de um poço quântico é muito 
mais complicado e depende de um conjunto de efeitos (difusão, correlação das interfaces, 
extensão da função de onda do par elétron-buraco, etc.). Modelos mais completos são 
necessários para que a interpretação de espectros de emissão de poços seja mais acurada. 
Esperamos que nossos resultados possam auxiliar no desenvolvimento destes modelos mais 
elaborados. 
Acreditamos que alcançamos o objetivo do projeto previsto dentro do tempo 
programado, tendo em vista que implementamos uma metodologia para caracterização de 
nanoestruturas. Pretendemos, ao longo do trabalho de doutorado, aplicar este método ao 
estudo quantitativo de outros sistemas, como nanofios semicondutors (Seção 5.7). 
Este trabalho de mestrado foi importante, pessoalmente, por oferecer uma 
oportunidade única de acumular conhecimentos fundamentais à formação: para a obtenção 
de imagens de alta qualidade para processamento foram necessárias centenas de horas de 
treinamento e dedicação em técnicas de microscopia eletrônica de transmissão de alta 
resolução e de preparação de amostras; a implementação prática do método exigiu o 
aprendizado de linguagens de programação. Além disso, o desenvolvimento do permitiu a 
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Preparação de Amostras em Cross Section  
 
  
HRTEM é uma técnica que impões sérias restrições sobre amostras. Para obtenção 
de imagens de alta resolução com qualidade, amostras com espessuras menores que 50 nm 
são uma necessidade. O método de análise quantitativa que implementamos requer 
amostras com espessuras ainda menores, na faixa de uma dezena de nanômetros. 
Por este motivo, a preparação de amostras é uma etapa fundamental em 
experimentos de HRTEM. Uma amostra mal preparada é uma garantia para um 
experimento ruim.  
Em nossos experimentos preparamos amostras de cross section para observação na 
direção [100]. O primeiro passo é clivar dois retângulos de aproximadamente 5 mm por 3 
mm. Os planos de clivagem são os (110) e (1-10). Estes dois pedaços são colados com a 
região interesse no meio usndo cola G1 (uma cola condutora que resiste ao feixe 
eletrônico).  
Como queremos observar na direção [100] serramos (com um fio de diamante) as 
amostras coladas a 45 graus em relação a um dos planos de clivagem. O material cortado é 
introduzido em um tubo de latão com diâmetro de 3 mm (dimensão determinada pelo porta 
amostras) e colado com G1 (cola condutora e resistente ao feixe de elétrons). Este tubo é 
então serrado (a direção [100] é agora perpendicular ao corte) em discos de  
aproximadamente 400 µm. 
Estes discos são lixados (até 250 µm) e polidos para ser obter uma face plana. Em 
seguida a outra face é lixada até que o disco tenha espessura entre 70 µm e 100 µm e ambas 
as faces estejam paralelas. Na face não polida uma calota de 50 µm a 80 µm de 
profundidade é desbastada usando uma roda de cobre com pasta de diamante.   
Finalmente, este disco com uma espessura no centro da calota de uma ou duas 
dezenas de mícrons será afinado até a espessura final para observação usando polimento 
por bombardeamento com um feixe iônico de argônio. 
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A condição ideal de polimento iônico foi um ataque inicial a 13 graus com feixe de 
argônio acelerado a 4 kV e um limpeza final, de 10 a 15 minutos, a 13 graus com feixe 
acelerado a 3 kV. Todo o processo é realizado com a amostra resfriada com nitrogênio 
líquido. 
O procedimento, a partir da introdução no tubo de latão, é descrito de forma 
esquemática na Figura (I.1). 
 
 
Figura I.1: Esquema da preparação de uma amostra para HRTEM. A amostra é 
introduzida em um tubo de latão; este tudo é serrado em pequenos discos com 3 mm de 
diâmetro; estes discos são polidos, mecanicamente e com íons de argônio, até que a 
espessura final seja algumas dezenas de nanômetros. 
 
